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Keramische Sinterwerkstoﬀe dienen als Funktionstra¨ger in unterschied-
lichsten Anwendungen. Ihre Funktionen werden in Werkstoﬀverbunden
miteinander kombiniert, beispielsweise in Lambda-Sonden, Festelektrolyt-
Brennstoﬀzellen, Piezo-Aktoren, Mikrohybridsubstraten und keramischen
Kondensatoren. Lambda-Sonden und Festelektrolyt-Brennstoﬀzellen beste-
hen aus elektronisch leitfa¨higen Elektroden und dotiertem Zirconiumdioxid
als sauerstoﬀleitendem Werkstoﬀ. Lambda-Sonden in Planarbauweise besit-
zen ferner metallische Heizer, die durch Aluminiumoxid vom Zirconiumdi-
oxid isoliert werden.
U¨blicherweise werden die Materialien als pulverfo¨rmige Rohstoﬀe mit
organischen Hilfsstoﬀen zu Dispersionen verarbeitet, aus denen sich die Ver-
bundstrukturen aufbauen lassen. Nachdem die organischen Bestandteile in
der Entbinderung wieder entfernt wurden, liegt der Verbund als mehrlagige,
poro¨se Pulverpackung vor, die durch eine Wa¨rmebehandlung, das Kosintern,
zu einem kompakten Bauteil verdichtet wird.
Die verwendeten Pulver besitzen u¨blicherweise Teilchengro¨ßen zwischen
einigen 100 nm und einigen µm. Zunehmend werden aber auch Pulver mit
Teilchengro¨ßen unter 100 nm verfu¨gbar. Solche Pulver werden nanoskalig
oder – als kristalline Werkstoﬀe – nanokristallin genannt.
Die Motivation fu¨r die vorliegende Arbeit besteht darin, durch die
Verwendung nanoskaliger Rohstoﬀe den technischen Nutzen von
Verbunden zu erweitern.
Herko¨mmliches Zirconiumdioxid zur Verwendung in Lambda-Sonden wird
bei 1400◦C gesintert. Die vorliegende Arbeit untersucht nanokristallines Zir-
coniumdioxid, das bereits bei 1000◦C drucklos verdichtet werden kann. Das
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ermo¨glicht das Kosintern mit Werkstoﬀen, die den herko¨mmlichen Sinter-
temperaturen nicht standhalten. Zum Beispiel ko¨nnen Perowskite gassen-
sitive Funktionsschichten fu¨r Kohlenwasserstoﬀ-Sensoren bilden, zersetzen
sich aber bei etwa 1200◦C.
Bei der Herstellung von Verbunden ist das Kosintern kritisch, wenn die
Schichten unterschiedlich schnell verdichten. Dann entstehen mechanische
Verbundspannungen, die zu Rissinitiierung und -ausbreitung und damit zum
Bauteilversagen fu¨hren ko¨nnen, wenn sie die Festigkeitsgrenzen der Schichten
u¨berschreiten [Ho95, Hil96, Cai97a]. Diese Spannungen sind umso gro¨ßer, je
feiner das Gefu¨ge ist.
Die vorliegende Arbeit untersucht das Sintern nanokristalliner
Werkstoﬀe und die beim Kosintern auftretenden Verbundspan-
nungen.
Verbundspannungen sind nicht direkt messbar. Die durch sie verursachten
Verformungen sind einfacher zu bestimmen. Fu¨r eindimensional strukturierte
Schichtverbunde bestehen diese Verformungen in der Schwindung und der
Kru¨mmung des Verbundes.
Eine Aufgabe der vorliegenden Arbeit bestand in der Ausle-
gung und dem Aufbau einer Messapparatur zur Bestimmung von
Schwindung und Kru¨mmung kosinternder Schichtverbunde.
Aus den Verformungen lassen sich die Verbundspannungen ermitteln, wenn
die Werkstoﬀeigenschaften bekannt sind, die das Verhalten der Verbund-
schichten unter Last bestimmen. Diese Werkstoﬀeigenschaften ko¨nnen durch
eine Messung der Verformungen unter einer bekannten, von außen aufge-
brachten Last bestimmt werden [Cai97a]. Diese Methode beeinﬂusst je-
doch selber die zu messenden Werkstoﬀeigenschaften. Da eine Messprobe
durch die aufgebrachte Last u¨blicherweise eine andere Verformungsgeschichte
erfa¨hrt als im Verbund, sind die Ergebnisse der Messung nicht ohne weiteres
auf die Schicht im Verbund u¨bertragbar.
Die vorliegende Arbeit bestimmt die Werkstoﬀeigenschaften ko-
sinternder Verbunde durch Simulation der Prozesse, die zu den
beobachteten Verformungen der Verbunde fu¨hren.
Die Werkstoﬀeigenschaften sinternder Ko¨rper werden wesentlich von ihrer
Mikrostruktur bestimmt. In der vorliegenden Arbeit wird daher die mi-
krostrukturelle Entwicklung nanokristalliner Ko¨rper beim Sintern unter-
sucht. Die bislang vero¨ﬀentlichten, experimentellen Ergebnisse beschreiben
eine sehr uneinheitliche Entwicklung der Mikrostruktur.
1 Einleitung 3
Ein mo¨glicher Grund dafu¨r besteht in der schwierigen Dispergierung
feiner Pulver, die u¨blicherweise Agglomerate enthalten. Bei unzureichen-
der Dispergierung beeinﬂussen diese Agglomerate das Sinterverhalten des
Werkstoﬀs. Bei der Erforschung nanokristalliner Werkstoﬀe und bei der
Abscha¨tzung ihrer technologischen Potenziale stellt sich die Frage, welche
mikrostrukturelle Entwicklung bei einem Sinterko¨rper aus gut dispergierten,
nanokristallinen Rohstoﬀen zu erwarten ist.
In der vorliegenden Arbeit wird untersucht, wie die mikrostruktu-
relle Entwicklung eines kristallinen Sinterko¨rpers von der Fein-
heit seiner Pulverrohstoﬀe abha¨ngt.
Dieser Untersuchung liegt ein kontinuumsmechanisches Sintermodell zugrun-
de, das die Verformung und die mikrostrukturelle Entwicklung eines Ko¨rpers
unter komplexer Beanspruchung beschreibt, wie sie in Schichtverbunden auf-
tritt [Svo94, Rie94a, Rie94b, Rie93].
Um die in der vorliegenden Arbeit gemessenen Verformungen be-
schreiben zu ko¨nnen, muss das Sintermodell an nanokristallines
Zirconiumdioxid und die experimentellen Bedingungen angepasst
werden.
Dazu werden unter anderem die Materialeigenschaften, die in das Modell
eingehen, aber unzureichend bekannt sind, so variiert, dass die simulierten
Schwindungen sinternder Proben mit den gemessenen mo¨glichst gut u¨ber-
einstimmen.
Wu¨nschenswert ist, dass durch Simulation des Kosinterns nicht nur Verbund-
spannungen nachvollzogen, sondern auch Wege zu ihrer Verminderung durch
eine geeignete Wahl von Temperaturprogrammen, Schichtdicken, Gru¨ndich-
ten oder Korngro¨ßen einfach und schnell getestet werden ko¨nnen.
In der vorliegenden Arbeit wird das Verhalten kosinternder Ver-
bunde bei unterschiedlichen Sinterbedingungen vorausberechnet,





2.1 Sintern: Einfu¨hrung und Begriﬀe
2.1.1 Sinterprozesse
Sintern bezeichnet die Verdichtung einer poro¨sen Pulverpackung unter
Wa¨rmebehandlung. Die Oberﬂa¨che eines poro¨sen Ko¨rpers besitzt eine spe-
ziﬁsche Energie, die zur freien Enthalpie des Sinterko¨rpers entscheidend bei-
tra¨gt. Die thermodynamische Triebkraft des Sinterns resultiert daraus, dass
durch die Verdichtung eines poro¨sen Ko¨rpers die Oberﬂa¨che und damit die
freie Enthalpie des Ko¨rpers verringert wird. Die Triebkraft wird allerdings
dadurch vermindert, dass gleichzeitig mit der Verringerung der Oberﬂa¨che
die Fla¨che der Korngrenzen, die Kontaktﬂa¨che zwischen den Ko¨rnern, zu-
nimmt. Auch diese Grenzﬂa¨che tra¨gt zur freien Enthalpie des sinternden
Ko¨rpers bei. Sowohl die Oberﬂa¨che als auch die Korngrenzﬂa¨che verringern
sich, indem sich das Gefu¨ge vergro¨bert, die Korngro¨ße also zunimmt. Korn-
wachstum begleitet daher gewo¨hnlich das Sintern.
Ein Sinterko¨rper reagiert auf die Triebkraft mit einer A¨nderung der Mi-
krostruktur durch atomare Diﬀusion, viskoses Fließen oder Versetzungsglei-
ten. Da diese Prozesse bei Raumtemperatur nicht genu¨gend schnell ablaufen,
muss das Material zum Sintern erhitzt werden. Sintern kommt also nur fu¨r
solche Systeme in Frage, die temperaturstabil sind. Die vorliegende Arbeit
beschra¨nkt sich im Folgenden auf diﬀusive Prozesse, die fu¨r das Sintern von
Ko¨rpern aus Zirconiumdioxid entscheidend sind.
Unterschiedliche Diﬀusionsmechanismen fu¨hren zu Verdichtung und
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Abbildung 2.1: Drei sinternde Ko¨rner. Diﬀusionsﬂu¨sse von der Korngrenze
(schwarz) zur Oberﬂa¨che (schwarze Pfeile) fu¨hren zu Verdichtung, solche von
kleineren Ko¨rnern zu gro¨ßeren (graue Pfeile) zu Kornwachstum.
Kornwachstum. Abb. 2.1 gibt ein Beispiel fu¨r Diﬀusionsﬂu¨sse zwischen drei
sich beru¨hrenden Ko¨rnern. Verdichtung kommt zustande, wenn Material von
den Korngrenzen weg zu der Kornoberﬂa¨che transportiert und u¨ber diese
verteilt wird (schwarze Pfeile). Dabei na¨hern sich die Ko¨rner aneinander an.
Kornwachstum entsteht durch Materialtransport von kleineren zu gro¨ßeren
Ko¨rnern, bis die kleineren verschwunden sind, wa¨hrend die gro¨ßeren an Vo-
lumen gewonnen haben (graue Pfeile).
2.1.2 Diﬀusionsmechanismen
Der diﬀusive Materialtransport, der bei der Verdichtung eines Sinterko¨rpers
eine Rolle spielt, kann u¨ber verschiedene Wege fu¨hren. Diese sind in
Abb. 2.2(a) durch nummerierte Pfeile dargestellt. Die Abbildung zeigt einen
Schnitt durch zwei Ko¨rner, die durch eine Korngrenze voneinander getrennt
sind, sowie angrenzende Poren.
Von der Korngrenze zur Oberﬂa¨che kann Material entlang der Korngren-
ze (Korngrenzdiﬀusion, Pfeile 1 in Abb. 2.2(a)) und durch das Volumen des
Korns (Volumendiﬀusion, Pfeile 2) ﬂießen. Diese zwei Mechanismen laufen
parallel und unabha¨ngig voneinander ab. Wenn ein Mechanismus deutlich
schneller als der andere ist, wird die Kinetik der Verdichtung durch den
schnelleren bestimmt.

















Abbildung 2.2: Diﬀusionswege, die (a) bei der Verdichtung eines Sin-
terko¨rpers und (b) beim Kornwachstum eine Rolle spielen. Pfeil 1 stellt
Korngrenzdiﬀusion dar, Pfeil 2 Volumendiﬀusion, Pfeil 3 Oberﬂa¨chendiﬀusi-
on, Pfeil 4 Gasphasendiﬀusion und Pfeil 5 die Diﬀusion, die zur intrinsischen
Korngrenzmobilita¨t fu¨hrt.
Die Verteilung des Materials auf der Oberﬂa¨che geschieht entlang der
Oberﬂa¨che (Oberﬂa¨chendiﬀusion, Pfeile 3), durch Volumendiﬀusion (Pfeile
2) und durch Verdampfung und Kondensation (Gasphasendiﬀusion, Pfeile
4). Auch hier laufen die Mechanismen parallel und unabha¨ngig voneinander
ab.
Die Diﬀusionswege, die beim Kornwachstum eine Rolle spielen, sind in
Abb. 2.2(b) dargestellt.
Von einem Korn zu einem anderen kann Material senkrecht durch die
Korngrenze ﬂießen (Pfeile 5). Das bewirkt eine intrinsische Korngrenzmobi-
lita¨t, durch die sich die Korngrenze verschiebt. Haften Poren am Rand der
Korngrenze, so mu¨ssen sie sich mit der Korngrenze bewegen. Dies geschieht
durch die Verteilung der Materie u¨ber die Oberﬂa¨che durch Oberﬂa¨chen-
diﬀusion (Pfeile 3) oder Gasphasendiﬀusion (Pfeile 4). Die Diﬀusionsﬂu¨sse
durch die Korngrenze und u¨ber die Oberﬂa¨che bedingen sich gegenseitig.
Der langsamere Prozess bestimmt die Kinetik des Kornwachstums.
In Kristallen mit ionischer Bindung besitzen die Diﬀusionsstromdichten
der Kationen und der Anionen ein sto¨chiometrisches Verha¨ltnis. Diﬀundiert
eine Spezies schneller als eine andere, so baut sich eine Raumladung auf,
die die Diﬀusion der schnelleren Spezies im Vergleich zum ungeladenen Kri-
stall verlangsamt und die Diﬀusion der langsameren Spezies beschleunigt.
Die Sinter- und Kornwachstumsraten werden im Wesentlichen von der Dif-
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fusionsrate der langsameren Spezies auf ihrem schnellsten Diﬀusionsweg be-
stimmt.
Sintertriebkraft, Diﬀusionsstro¨me und die daraus folgenden A¨nderungen
des Sinterko¨rpers ha¨ngen von seiner Mikrostruktur ab. Zur Untersuchung
des Sinterns muss zuna¨chst die Mikrostruktur des Sinterko¨rpers geeignet
beschrieben werden.
2.1.3 Charakterisierung von Mikrostrukturen
Die Beschreibung einer Mikrostruktur kann auf verschiedenen Ebenen ge-
schehen, die sich in der Anzahl der charakterisierenden Parameter, der Kom-
plexita¨t der beschriebenen Pha¨nomene und dem Rechenaufwand zur Simu-
lation der beschriebenen Pha¨nomene unterscheiden.
Die genaueste Beschreibung ist eine quasi-atomistische, in der zu jedem
Punkt innerhalb eines sinternden Ko¨rpers Elementkonzentrationen, Phase,
Defektstellenkonzentrationen und gegebenenfalls weitere Eigenschaften, je
nach untersuchter Fragestellung, bekannt sind. Eine solche Charakterisierung
ermo¨glicht eine umfassende Beschreibung mikrostruktureller Pha¨nomene.
Zu einer solch umfassenden Beschreibung fehlt im Allgemeinen aber die
notwendige Kenntnis der im Einzelnen ablaufenden Prozesse und der Details
eines Gefu¨ges. Die Kenntnis der Form jedes einzelnen Korns ist normalerwei-
se weder durch Messungen mo¨glich, noch no¨tig, denn unabha¨ngig von Unter-
schieden in den Details der Mikrostruktur zeigen gleich hergestellte Proben
das gleiche makroskopische Verhalten. Die Vielzahl der die Mikrostruktur
beschreibenden Parameter kann daher verringert werden. Dazu werden sta-
tistische Gro¨ßen, wie die mittlere Korngro¨ße, die mittlere Koordinationszahl
der Ko¨rner oder die Porosita¨t, eingefu¨hrt.
Eine weitere Vereinfachung der Gefu¨gebeschreibung ergibt sich aus der
Annahme einer einfachen Anordnung von Ko¨rnern, wie beispielsweise einer
statistisch dichten Verteilung oder eines Gitters von gleich großen und gleich
geformten Ko¨rnern. Mit der Annahme solcher Statistiken oder Symmetrien
la¨sst sich das Sintern auf das Verhalten einer Korngrenze oder eines Korns
reduzieren. Beispielsweise wird in dem Sintermodell, das in der vorliegenden
Arbeit genutzt wird, ein Gitter gleich großer und gleich geformter Ko¨rner
angenommen (Kap. 2.2.6).
Beim U¨bergang zu nanoskaligen Gefu¨gen ist es sinnvoll, Gefu¨ge zu ver-
gleichen, die sich nur in ihrer Korngro¨ße unterscheiden. Daher wird in dieser
Arbeit zwischen der Skalierung (insbesondere der Korngro¨ße) des Gefu¨ges
und seiner Morphologie, die die weiteren geometrischen Eigenschaften des
Gefu¨ges zusammenfasst, unterschieden.
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(a) (b) (c)
Abbildung 2.3: Sinterstadien fu¨r das in Kap. 2.2.6 beschriebene Modell-
gefu¨ge. (a) Anfangs-, (b) mittleres, (c) Endstadium. Kornoberﬂa¨chen sind
grau bzw. als Gitter dargestellt, Sinterha¨lse und Korngrenzen dagegen weiß
bzw. als Lo¨cher.
2.1.4 Sinterstadien
Wa¨hrend des Sinterns werden verschiedene Sinterstadien durchlaufen, die
durch unterschiedliche Korn- und Porenformen gekennzeichnet sind. In
Abb. 2.3 sind beispielhaft Modellgefu¨ge skizziert, die im Sintermodell der
vorliegenden Arbeit angenommen werden (siehe Kap. 2.2.6).
Geht man von einer poro¨sen Packung eines kristallinen Pulvers, einem
sogenannten Gru¨nko¨rper, aus, so bilden sich im Anfangsstadium des Sinterns
erste Kontakte zwischen den Ko¨rnern. Diese Sinterha¨lse sind in Abb. 2.3(a)
weiß dargestellt. Durch Verteilung von Materie u¨ber die Oberﬂa¨che werden
die Ko¨rner so umgestaltet, dass sich die Kru¨mmungen an jedem Punkt der
Oberﬂa¨che angleichen. Wenn eine gleichma¨ßige Kru¨mmung erreicht ist, be-
ginnt das mittlere Sinterstadium. Dieses zeichnet sich ferner dadurch aus,
dass die Poren miteinander verbunden sind und so ein oﬀenes Netzwerk
bilden. Das Netz in Abb. 2.3(b) gibt die gleichma¨ßig gekru¨mmte Kornober-
ﬂa¨che wieder. Korngrenzen, die aus den Sinterha¨lsen gewachsen sind, sind
als Lo¨cher frei gelassen. Bei ho¨herer Dichte na¨hern sich die Ko¨rner so weit
aneinander an, dass die Verbindungen des Porennetzwerks geschlossen wer-
den. U¨brig bleiben voneinander getrennte, geschlossene Poren. Wa¨hrend des
spa¨ten Sinterstadiums, das auch Endstadium genannt wird, verkleinern sich
auch diese Poren, die in Abb. 2.3(c) grau wiedergegeben sind.
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2.1.5 Kornumordnung
Kornumordnung beschreibt die Vera¨nderung einer Mikrostruktur durch Glei-
ten von Ko¨rnern aufgrund von Kra¨ften, die nicht parallel zur Verbindungs-
linie zwischen den Ko¨rnern wirken. Gro¨ßere Poren, wie es sie besonders im
Anfangsstadium des Sinterns gibt, ko¨nnen sich durch die Umlagerung der
Ko¨rner verkleinern. Kornumordnung kann dadurch zu einer Erho¨hung der
Koordinationen zwischen den Ko¨rnern und damit zu einer besseren Verdich-
tung fu¨hren [Arz82].
Wegen ihrer einfacheren experimentellen Zuga¨nglichkeit wurden in der
Literatur einige niedrig koordinierte Systeme, beispielsweise zweidimensio-
nale Anordnungen von Kupferkugeln [Pet76] oder Glaskugeln [Exn75] unter-
sucht. Es wurden anfa¨nglich dichtere, hochkoordinierte Bereiche beobachtet,
die schnell verdichten, wa¨hrend sich dazwischen gelegene Poren vergro¨ßern.
Diese Poren, so wurde diskutiert, ko¨nnen erst geschlossen werden, nachdem
die Korngro¨ße durch Kornwachstum anna¨hernd die Gro¨ße der Poren erreicht
[Lan99]. Nach dieser Vorstellung behindert Kornwachstum nicht die Verdich-
tung, sondern ermo¨glicht sie erst.
Dagegen wurde fu¨r kompakte Sinterko¨rper aus CeO2 und Y2O3 mit nied-
rigen Gru¨ndichten zwischen 18%TD und 42%TD und Korngro¨ßen zwischen
15 nm und 200 nm einheitlich festgestellt, dass durch Verdichtung auf etwa
45%TD die Breite der Porengro¨ßenverteilung abnimmt und die Porengro¨ßen
eine Verteilung annehmen, die nur von der Dichte und nicht von Korngro¨ße,
Material und Sintergeschichte abha¨ngt [Che96b], was darauf hindeutet, dass
sich auch gro¨ßere Poren schließen. Dieser Eﬀekt ist umso deutlicher, je feiner
das Gefu¨ge ist [Che96b].
Die Ursache fu¨r die Diskrepanz zu den Ergebnissen an zweidimensio-
nalen Anordnungen von Ko¨rnern liegt neben der Korngro¨ße der Proben
womo¨glich an den unterschiedlichen untersuchten Mikrostrukturen. In kom-
pakten Werkstoﬀen haben die Ko¨rner nicht nur in einer Ebene Mo¨glich-
keiten, weitere Kontakte zu Nachbarko¨rnern auszubilden, sondern u¨ber alle
Raumwinkel hinweg. Gerade diskusfo¨rmige Poren, wie sie in nanokristalli-
nen Gefu¨gen vorkommen [All96], ko¨nnen sich im Innern kompakter Ko¨rper
schließen, nachdem sich zwei Ko¨rner u¨ber den ku¨rzeren Durchmesser hin-
weg beru¨hren, wa¨hrend dies fu¨r a¨hnlich große Poren in zweidimensionalen
Gefu¨gen oder an der Oberﬂa¨che eines kompakten Ko¨rpers nicht mo¨glich ist.
Kornumordnung fu¨hrt demnach zu einer Homogenisierung kompakter
Gefu¨ge.
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2.1.6 Sinterpfade
Sinterpfade stellen die Entwicklung eines mikrostrukturellen Parameters als
Funktion eines anderen dar. Verschiedene Aussagen ko¨nnen damit besta¨tigt
werden. Burke et al. [Bur80] zeigten zum Beispiel mit einem Diagramm
der speziﬁschen Oberﬂa¨che als Funktion der Dichte, dass die Dotierung von
Al2O3 mit MgO die Porenmobilita¨t nicht beeinﬂusst. A¨hnlich argumentier-
ten Shaw und Brook [Sha86] durch eine Darstellung der Korngrenzﬂa¨che
als Funktion der Dichte, dass die Korngrenzmobilita¨t von Al2O3 durch Hin-
zufu¨gen von MgO so herabgesetzt wird, dass Poren nicht im Innern der
Ko¨rner eingeschlossen werden. Yan [Yan81] und Handwerker et al. [Han84]
charakterisierten die Sinterpfade in einem Diagramm der Korngro¨ße als
Funktion der Dichte mit einem Kornwachstumsparameter.
In dem Raum, den zwei mikrostrukturelle Parameter aufspannen, las-
sen sich nicht nur die Entwicklung eines sinternden Ko¨rpers angeben, son-
dern auch Bereiche, in denen bestimmte Sintermechanismen eine Rolle spie-
len. Eine solche Darstellung wird im Folgenden Mechanismenkarte genannt.
Brook [Bro69] untersuchte in einer Mechanismenkarte von Porengro¨ße und
Korngro¨ße die Bedingungen, unter denen die Oberﬂa¨chendiﬀusion das Korn-
wachstum kontrolliert, und wie diese Bedingungen durch Dotierung beein-
ﬂusst werden. Harmer [Har84] kombinierte Yans Sinterpfade [Yan81] und
eine Mechanismenkarte, a¨hnlich der von Brook [Bro69], um den Eﬀekt der
Dotierung von Al2O3 mit MgO zu untersuchen. In diesem kombinierten Dia-
gramm konnten U¨berga¨nge von einem relevanten Sintermechanismus zu ei-
nem anderen und der Zeitpunkt, an dem sich Poren von den Korngrenzen
lo¨sen, dargestellt werden.
Die Darstellung der Korngro¨ße als Funktion der Dichte gibt die gegensei-
tigen Einﬂu¨sse von Verdichtung und Kornwachstum am deutlichsten wieder.
Im Folgenden wird unter einem Sinterpfad daher entweder die Korngro¨ße
als Funktion der Dichte oder die Korngro¨ße, normiert auf die Korngro¨ße bei
70%TD, als Funktion der Dichte verstanden.
Gupta [Gup72] stellte Sinterpfade verschiedener polykristalliner Gefu¨ge
mit mikrometergroßen Ko¨rner zusammen und fand Korngro¨ßen, die sich zwi-
schen 70%TD und 90%TD um einen Faktor 2–5 vergro¨ßern. Cameron und
Raj [Cam88] berichteten fu¨r Al2O3 mit 0,7 µm anfa¨nglicher Korngro¨ße ﬂa-
che Sinterpfade bis 90%TD und starkes Kornwachstum bei ho¨heren Dichten.
Ostrowski und Ro¨del [Ost99] erhielten das gleiche Ergebnis fu¨r Al2O3 mit
anfa¨nglichen Korngro¨ßen von 1,0 µm und 0,2 µm. Sie fanden keinen Ein-
ﬂuss der Korngro¨ße auf die Sinterpfade oder auf die Dichteabha¨ngigkeit des
Elastizita¨tsmoduls.
In Kap. 2.2.4 ist aber gezeigt, dass verschiedene Sintermechanismen sich
auch in ihrer Korngro¨ßenabha¨ngigkeit unterscheiden. Damit ha¨ngt im All-
gemeinen auch Form der Sinterpfade von der Korngro¨ße ab.
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2.2 Modellierung des Sinterns
Ein Modell des Sinterns unter komplexen Spannungszusta¨nden la¨sst sich
aufstellen, wenn man neben den in Kap. 2.1.2 beschriebenen Diﬀusionsme-
chanismen die Mikrostruktur des sinternden Gefu¨ges kennt oder abscha¨tzt.
Dann lassen sich die Diﬀusionsgleichungen, die in Kap. 2.2.1 vorgestellt wer-
den, fu¨r die Mikrostruktur lo¨sen. Verschiedene Mikrostrukturen, zu denen
Sintermodelle aufgestellt worden sind, werden in Kap. 2.2.2 vorgestellt. Ei-
nige mikrostrukturelle Annahmen, die die Lo¨sung der Diﬀusionsgleichun-
gen vereinfachen, werden in Kap. 2.2.3 bis 2.2.5 vorgestellt. Auf diese Ver-
einfachungen baut auch das fu¨r die vorliegende Arbeit benutzte Modell
(Kap. 2.2.6). Doch auch ohne detaillierte mikrostrukturelle Annahmen las-
sen Modelle quantitative Aussagen u¨ber das Sinterverhalten zu, wenn die
Sinterbedingungen auf freies Sintern eingeschra¨nkt werden, bei dem der Sin-
terko¨rper sich ausschließlich unter der Sintertriebkraft verformt (Kap. 2.2.7).
2.2.1 Diﬀusion von Defektstellen
Sintern kommt durch atomare Diﬀusion von Defektstellen zustande. Diese
Diﬀusion wird durch einen Gradienten des chemischen Potentials der diﬀun-





 = Stromdichtevektor als Anzahl der Defektstellen, die pro Zeiteinheit
durch eine normale Fla¨cheneinheit diﬀundieren.
D = Diﬀusionskonstante der Defektstelle
Ω = in einem Diﬀusionsschritt verschobenes Volumen
∇ = Gradientoperator
c = Konzentration als Mole Defektstellen pro Mol Sinterko¨rper
Es beschreibt eine Proportionalita¨t zwischen der Diﬀusionsrate  und der
Triebkraft ∇c.
Die Temperaturabha¨ngigkeit der Diﬀusion la¨sst sich nach Arrhenius
durch






Q = Aktivierungsenergie des Diﬀusionsmechanismus
k = Boltzmannkonstante
T = Temperatur
D0 = pra¨exponentieller Faktor von D
beschreiben.
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Wenn die Defektstellen Leerstellen sind und sich in einem thermodyna-
mischen Gleichgewicht beﬁnden, so ist ihre Konzentration unter einer Grenz-
ﬂa¨che mit der Kru¨mmung κg, auf die eine Normalspannung σn wirkt:
c = c0 exp
(









c0 = Defektstellenkonzentration an einer ungekru¨mmten Grenzﬂa¨che
ohne a¨ußere Spannung
γ = speziﬁsche Energie der Grenzﬂa¨che
κg = Kru¨mmung der Grenzﬂa¨che
σn= auf die Grenzﬂa¨che des Festko¨rpers aufgebrachte Normalspannung
Im zweiten Schritt in Gl. 2.3 wurde beru¨cksichtigt, dass u¨blicherweise
(σn + γκg) Ω/(kT )  1 gilt. Die Kru¨mmung κg ist positiv fu¨r konvexe
Grenzﬂa¨chen und gleich 1/R1+1/R2, wenn R1 und R2 die Hauptkru¨mmun-
gen sind. Fu¨r einen Zylinder mit dem Radius R ergibt sich κg = 1/R > 0
und fu¨r eine Kugel mit Radius R κg = 2/R > 0.
Setzt man Gl. 2.3 in Gl. 2.1 ein, so ergibt sich der Diﬀusionsstrom von







Ist die Anzahl der Gitterpla¨tze konstant, so sind der Materialﬂuss und der
Fluss  der Leerstellen betragsgleich, aber einander entgegengesetzt. Findet
die Diﬀusion u¨ber Zwischengitterpla¨tze statt, so muss das Vorzeichen von
 vertauscht werden, um den positiven Materialtransport zu bezeichnen. In
beiden Fa¨llen erfolgt der Materialtransport von Bereichen hohen Drucks zu
Bereichen niedrigen Drucks und so, dass die Kru¨mmung der Grenzﬂa¨chen
vermindert wird.
2.2.1.1 Korngrenzdiﬀusion
Auf die Oberﬂa¨che eines Korns wirkt kein Normaldruck. Unmittelbar dar-
unter liegt nach Gl. 2.3 eine Defektstellenkonzentration
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vor, wobei κs die Kru¨mmung der Oberﬂa¨che bezeichnet. Ko¨rner ko¨nnen an
der Korngrenze eine Normalenspannung aufeinander ausu¨ben. Die Defekt-
stellenkonzentration unmittelbar unter der Korngrenze ist nach Gl. 2.3:






Hier wurde die Kru¨mmung von Korngrenzen vernachla¨ssigt.
Am Rand der Korngrenze muss bei endlichen Diﬀusionsﬂu¨ssen die Kon-
zentrationsverteilung stetig sein:
cs = cb. (2.7)
Einsetzen von Gl. 2.5 und Gl. 2.6 liefert die Spannung, die senkrecht auf den
Rand einer Korngrenze wirkt:
σn = γsκs. (2.8)
Der Gradient der Normalenspannung entlang der Korngrenze bewirkt den
Massetransport von der Korngrenze zur Kornoberﬂa¨che, der zur Anna¨he-
rung der Ko¨rner zueinander und damit zur Verdichtung des Gefu¨ges fu¨hrt.
Nimmt man an, dass die Korngrenzen kreisfo¨rmig sind, senkrecht auf die
Verbindungslinie zwischen den Mittelpunkten zweier Ko¨rner stehen und dass
sich die Ko¨rner mit der Geschwindigkeit un einander anna¨hern, so sind die
Stro¨me der Korngrenzdiﬀusion gerade so groß, dass sie das Material von der
Mitte der Korngrenze nach außen transportieren und damit proportional
zum Abstand r vom Mittelpunkt der Korngrenze. Die Lo¨sung der Diﬀusi-
onsgleichung Gl. 2.4 auf der Korngrenze liefert die radiale Verteilung der
Normalspannung σn(r), die auf die Korngrenzen wirkt [McM92, Rie94a]:





b − r2). (2.9)
rb = Radius der Korngrenze
δb = Dicke der Schicht, in der Korngrenzdiﬀusion stattﬁndet
Db = Diﬀusionskonstante der Defektstellen, die die Korngrenzdiﬀusion bestimmen
Die Diﬀusionsstro¨me sind nach Gl. 2.4 proportional zu r. Fu¨r andere Korn-
geometrien, insbesondere fu¨r das Endstadium des Sinterns, in dem die Korn-
grenzen nicht mehr rund sind, la¨sst sich die Diﬀusionsgleichung im Allgemei-
nen nur numerisch lo¨sen [Rie94b].
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2.2.1.2 Oberﬂa¨chendiﬀusion






Ds = Diﬀusionskoeﬃzient der Defektstellen, die die Oberﬂa¨chendiﬀusion bestimmen
Hier wurde beru¨cksichtigt, dass senkrecht auf die Oberﬂa¨che keine Spannung
wirkt. Die Dicke der Schicht, in der Oberﬂa¨chendiﬀusion stattﬁndet, wird im
Folgenden mit δs bezeichnet.
Die Diﬀusionsgleichungen Gl. 2.9 und Gl. 2.10 lassen sich fu¨r eine gege-
bene Mikrostruktur und fu¨r verschiedene Randbedingungen, etwa von außen
aufgebrachte Kra¨fte, lo¨sen.
2.2.1.3 Intrinsische Korngrenzmobilita¨t
Im Innern zweier spha¨rischer Ko¨rner der Gro¨ßen G1 und G2 > G1 herrscht
aufgrund ihrer Oberﬂa¨chenspannung ein Druck von 2γs/G1 und 2γs/G2 <
2γs/G1. Beru¨hren sie sich, so besitzt die Korngrenze zwischen ihnen eine
Kru¨mmung κb, um die Druckdiﬀerenz auszugleichen, wie Abb. 2.2(b) in
Kap. 2.1.2 zeigt. Das gro¨ßere Korn, das in Abb. 2.2(b) oberhalb der Korn-
grenze dargestellt ist, besitzt eine konkave und das kleinere Korn eine kon-
vexe Korngrenzﬂa¨che. U¨ber der Dicke δb der Korngrenze a¨ndert sich die
Kru¨mmung von −κb zu κb, was einem Gradienten von 2κb/δb entspricht.






senkrecht zur Korngrenze. Die Korngrenze verschiebt sich dadurch mit einer
Geschwindigkeit
vb = −Ω · j
= D · c0 · Ω
δbkT
· 2γbκb
= Mb · 2γbκb (2.12)
auf das kleinere Korn zu. Fu¨r die intrinsische Korngrenzmobilita¨t Mb gilt:
Mb = D · c0 · Ω
δbkT
. (2.13)
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2.2.2 Modellgefu¨ge
Die exakte Mikrostruktur eines realen Sinterko¨rpers – Lage, Gro¨ße, Form
und kristallographische Ausrichtung jedes einzelnen Korns – ist im Allgemei-
nen nicht bekannt. Nur fu¨r sehr einfache, niedrig koordinierte Mikrostruktu-
ren lassen sie sich angeben oder messen, beispielsweise fu¨r zwei oder drei sich
beru¨hrende Ko¨rner. Hierfu¨r [Bro79, Pet76], wie auch fu¨r Ketten von gleich
großen [Bro79] oder unterschiedlich großen Ko¨rnern [Par99], wurden durch
Lo¨sung der Diﬀusionsgleichungen Sintermodelle aufgestellt. Fu¨r kompakte
Gefu¨ge mu¨ssen jedoch vereinfachende Modellannahmen gemacht werden.
McMeeking und Kuhn berechneten die Korngrenzdiﬀusion fu¨r eine drei-
dimensionale, statistisch dichte Packung einheitlich großer Ko¨rner [McM92].
Svoboda, Riedel, Zipse und Koza´k nahmen einheitlich große Ko¨rner an, die
auf verschiedenen kubischen Gittern liegen [Svo94, Rie94a, Rie94b] und be-
rechneten fu¨r diese Gefu¨ge die Korngrenzdiﬀusionsstro¨me.
Fu¨r eine gegebene Mikrostruktur und gegebene Diﬀusionsmechanismen
lassen sich die Sintergleichungen durch einige Annahmen vereinfachen. Das
makroskopische Verhalten eines sinternden Ko¨rpers wird besonders leicht
in einem kontinuumsmechanischen Ansatz formuliert (Kap. 2.2.3). Die
Abha¨ngigkeit der Sintergleichungen von der Korngro¨ße la¨sst sich durch einfa-
che Skalengesetze (Kap. 2.2.4) beschreiben, wenn unter anderem angenom-
men wird, dass die Porenoberﬂa¨chen eine thermodynamisch stabile Form
besitzen (Kap. 2.2.5).
2.2.3 Kontinuumsmechanischer Ansatz
Bei einem kompakten, sinternden Ko¨rper, der aus einer Vielzahl von Ko¨rnern
besteht, interessieren besonders die makroskopischen Verformungen, das sind
Verschiebungen, die wesentlich gro¨ßer sind als die Korngro¨ße. Dann erscheint
der Ko¨rper kontinuierlich; der Sinterko¨rper wird wie durch einen
”
Unscha¨rfe-
ﬁlter“ betrachtet, der die Mikrostruktur, insbesondere die genaue Form der
Poren, verwischt. Ersetzt werden die Strukturen durch Eigenschaften, Span-
nungszusta¨nde und Dehnungen, die das makroskopische Sinterverhalten be-
schreiben, und die jedem Punkt im Sinterko¨rper zugeordnet werden. Ko¨rper,
die sich makroskopisch gleich verhalten, werden dann als gleich betrachtet,
unabha¨ngig von den Details ihres Aufbaus. Diese Eigenschaften sind nach
dem linear-viskosen Ansatz, der im Folgenden beschrieben wird, die Visko-
sita¨ten des Gefu¨ges.
Ein Sinterko¨rper, dessen A¨ußeres einer Spannung σij ausgesetzt wird,
erfa¨hrt eine Dehnung 
ij . Die Indizes i, j bezeichnen die (i, j)-Komponente
des zugeho¨rigen Tensors (i, j = 1 . . . 3). Der elastische Anteil an der Gesamt-
dehnung ist beim Sintern im Allgemeinen vernachla¨ssigbar klein gegenu¨ber
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der irreversiblen Dehnung, die durch die Diﬀusionsprozesse entsteht. Solan-
ge sich die Morphologie der Mikrostruktur unter der aufgebrachten Last
nicht a¨ndert, und solange die diﬀundierenden Defektstellen nicht miteinan-
der wechselwirken, ist in Gl. 2.4 der Diﬀusionsstrom  proportional zu der
Last σn auf einer Korngrenze. Daraus resultiert eine Proportionalita¨t zwi-
schen der makroskopischen, aufgebrachten Last σij und den makroskopischen
Dehnungen 











Eijkl = Komponenten des Viskosita¨ts-Tensors in kartesischen Koordinaten
˙fij = Dehnungsraten ohne a¨ußere Last
Fu¨r isotrope Materialien, wie sie im Folgenden betrachtet werden, reduziert
sich Ev ijkl auf zwei unabha¨ngige Elemente, analog dem linear-elastischen












δij = Kroneckerfunktion =
{
1 (i = j)
0 (i = j)






und den deviatorischen Anteil
σ′ij = σij − σm δij . (2.17)
Aufgrund der Linearita¨t der Gl. 2.15 kann angenommen werden, dass ei-
ne dem Gefu¨ge intrinsische Spannung, die Sinterspannung σs, die Ursache
fu¨r die endliche Dehnungsrate des Sinterko¨rpers auch ohne a¨ußere Last ist.
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mit
σs = 3Kv 
˙
f . (2.19)



















In Kap. 2.1.3 ist bereits zwischen der Morphologie eines Gefu¨ges und seiner
Skalierung (beispielsweise der Korngro¨ße) unterschieden worden. Der Grund
dafu¨r ist, dass die Geschwindigkeit, mit der sich ein Gefu¨ge bei freiem Sintern
aufgrund eines Diﬀusionsmechanismus a¨ndert, bei einer gegebenen Gefu¨ge-
morphologie u¨ber eine einfache Potenzfunktion von der Korngro¨ße abha¨ngt,
wie Herring durch allgemeine Skalenbetrachtungen fand [Her50]. Wenn die
Verdichtungs- und die Kornwachstumsrate jeweils durch nur einen Mecha-








Den verantwortlichen Diﬀusionsmechanismen lassen sich charakteristische,
ganzzahlige Exponenten n, m zuordnen, die fu¨r die in Kap. 2.1.2 beschrie-
benen Diﬀusionsmechanismen in Tab. 2.1 angegeben sind (aus [Rah95]).
Tab. 2.1 listet zudem die zugeho¨rigen Ratenkonstanten als Funktionen phy-
sikalischer Grundgro¨ßen auf. D0M und D
0
l bezeichnen die pra¨exponentiel-
len Faktoren der intrinsischen Korngrenzmobilita¨t und der Volumendiﬀusi-
onskonstante, respektive. Qb, Qs und Ql sind die Aktivierungsenergien fu¨r
Korngrenz-, Oberﬂa¨chen- und Volumendiﬀusion, QM die Aktivierungsener-
gie fu¨r die intrinsische Korngrenzmobilita¨t und Qg die Verdampfungsenthal-
pie. p0 bezeichnet den pra¨exponentiellen Faktor des Dampfdrucks und m die
Atommasse des Dampfes.
Die Potenzfunktion in Gl. 2.22 kommt zustande, weil in Gl. 2.21 sowohl
σs als auch Kv durch Potenzfunktionen von G abha¨ngen. σs ist proportio-
nal zur Grenzﬂa¨che, die im gegebenen gesamten Probenvolumen minimiert
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Tabelle 2.1: Verschiedene Diﬀusionsmechanismen des Sinterns, zugeho¨ri-
ge Diﬀusionskonstanten und Exponenten der Korngro¨ßenabha¨ngigkeit nach
Herring. Zu jedem Mechanismus ist angegeben, ob er zu Verdichtung (V)
oder Kornwachstum (K) fu¨hren kann (aus [Rah95]).


































(kT )−3/2 2 •
werden kann, und damit proportional zu G−1. Mit Gl. 2.22 ist die Korn-
gro¨ßenabha¨ngigkeit der Viskosita¨t
Kv ∝ Gn−1 (2.24)
mit dem gleichen Wert fu¨r n wie in Gl. 2.22.
Gl. 2.22 und Gl. 2.23 gelten fu¨r Gefu¨ge, die sich nur in der Skalierung
unterscheiden. Dazu muss die Morphologie des Gefu¨ges bei einer gegebe-
nen Dichte unabha¨ngig von der Sinterrate sowie von den lokal vorliegenden
Spannungsfeldern sein, wie sie bei einer von außen aufgebrachten Last oder
in inhomogenen Sinterko¨rpern vorkommen.Wenn die Morphologie aber nicht
von der Sinterkinetik abha¨ngt, muss sie thermodynamisch stabil sein.
2.2.5 Poren mit thermodynamischer
Gleichgewichtsform
In Kap. 2.1.2 wurde bereits beschrieben, dass die Verdichtung eines Sin-
terko¨rpers Materialtransport vom Bereich zwischen den Korngrenzen zu den
Poren voraussetzt. Zusa¨tzlich muss das Material u¨ber die Porenoberﬂa¨che
verteilt werden. Wu¨rde der Transport an die Oberﬂa¨che ausgeschaltet, so
liefe die Verteilung auf der Oberﬂa¨che nach Gl. 2.10 ab, bis alle Punkte
der Oberﬂa¨che die gleiche Kru¨mmung besa¨ßen. Diese Konﬁguration wa¨re








Abbildung 2.4: Rand einer Korngrenze mit den darauf wirkenden Lini-
enkra¨ften von Korngrenz- und Oberﬂa¨chenspannung und eingezeichnetem
Dihedralwinkel ψ.
bei einheitlicher Korngro¨ße thermodynamisch stabil. Wenn der Transport
zur Oberﬂa¨che hin endlich schnell, aber langsam gegenu¨ber der Verteilung
auf der Oberﬂa¨che abla¨uft, so besitzen die Oberﬂa¨chen na¨herungsweise eine
solche thermodynamische Gleichgewichtsform.
Liegt eine thermodynamisch stabile Form vor, beﬁnden sich insbesondere
die Ra¨nder der Korngrenzen im Gleichgewicht der Kra¨fte, die durch Ober-
ﬂa¨chen- und Korngrenzspannung auf sie wirken, wie in Abb. 2.4 dargestellt
ist.
Ein Korngrenzrand der La¨nge L erfa¨hrt durch die Korngrenzspannung
γb eine Kraft γb ·L. Bilden die Oberﬂa¨chen am Korngrenzrand einen Winkel
ψ, den sogenannten Dihedralwinkel, so u¨ben sie eine Kraft 2γsL cos(ψ/2) in








gekennzeichnet. Betrachtet man γb und γs als materialspeziﬁsch, so ist es
auch der Dihedralwinkel. Dass experimentell eine gewisse Verteilung von Di-
hedralwinkeln gefunden wird, ru¨hrt unter anderem daher, dass der Dihedral-
winkel auch von der kristallographischen Richtung der Oberﬂa¨che abha¨ngt.
Nur als Mittelwert u¨ber alle kristallographische Richtungen ist der Dihedral-
winkel materialspeziﬁsch. Ferner kann er empﬁndlich von Verunreinigungen
des Materials abha¨ngen, insbesondere wenn Fremdatome zur Oberﬂa¨che oder
Korngrenze segregieren.
Ist eine bestimmte Anordnung von Ko¨rnern zu einem Gefu¨ge vorhanden,
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so ha¨ngt die thermodynamische Gleichgewichtsform nur von ρ und ψ ab.
Fu¨r ein solches Gefu¨ge besitzt die Sinterspannung einen Beitrag, der von
der Verringerung der Oberﬂa¨chenenergie herru¨hrt und proportional zu γs
ist, sowie einen Beitrag, der durch A¨nderung der Energie der Korngrenz-
ﬂa¨chen zustande kommt und proportional zu γb ist. Auch der letztere Anteil
la¨sst sich nach Gl. 2.25 durch γs ausdru¨cken, so dass fu¨r die Sinterspannung
geschrieben werden kann:
σs = γs ·G−1 · σ˜s(ρ, ψ). (2.26)
σ˜s ist eine einheitenlose Funktion, die die Abha¨ngigkeit der Sinterspannung
von ρ und ψ zusammenfasst.
Wenn nur ein Diﬀusionsmechanismus die Dehnungen entscheidend be-
stimmt, gilt fu¨r Kv und Gv:
Kv = D(M,T )−1 ·Gn−1 · K˜v(ρ, ψ) (2.27)
Gv = D(M,T )−1 ·Gn−1 · G˜v(ρ, ψ). (2.28)
D = Ratenkonstante des Verdichtungsmechanismus
M = Zusammenfassung der relevanten Materialkonstanten, ausgenommen ψ
K˜v und G˜v sind einheitenlose Funktionen, die analog zu σ˜s die Abha¨ngigkeit
der Viskosita¨ten von ρ und ψ beschreiben.
Fu¨r freies Sintern lassen sich Gl. 2.26 und Gl. 2.27 in Gl. 2.21 einsetzen:
ρ˙
ρ
= G−n · D(M,T ) · γs · Φ(ρ, ψ) (2.29)
mit
Φ = −σ˜s/K˜v. (2.30)
Wie die Sinterspannung besitzt auch die Kornwachstumsrate einen An-
teil, der durch die Verringerung der Energie der Korngrenzﬂa¨chen zustande
kommt, und einen Anteil, der von der A¨nderung der Oberﬂa¨chenenergie
herru¨hrt. Nach Gl. 2.25 sind beide Anteile proportional zu γs. Wenn nur ein
Mechanismus die Kornwachstumsrate bestimmt, gilt nach Gl. 2.23:
G˙
G
= G−m · D̂(M,T ) · γs · Φ̂(ρ, ψ). (2.31)
D̂ = Ratenkonstante des Kornwachstumsmechanismus
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Die einheitenlose Funktion Φ̂ fasst die Abha¨ngigkeit der Kornwachstums-
kinetik von ρ und ψ zusammen. Eine a¨hnliche Separation von Korngro¨ße,
Materialparametern und Gefu¨gemorphologie nutzten Hansen et al. [Han92],
um Sintermodelle auf ihre charakteristische Funktionen Φ und Φ̂ zu reduzie-
ren und vergleichbar zu machen.
Das Kornwachstum ist durch die speziﬁsche Energie sowohl der Korn-
grenze als auch der Oberﬂa¨che getrieben. Beide Abha¨ngigkeiten werden in
Gl. 2.31 zusammengefasst, indem γb nach Gl. 2.25 durch γs ersetzt wurde.
Fu¨r verschiedene Diﬀusionsmechanismen sind die Ratenkonstanten D und
D̂ in Tab. 2.1 angegeben. Im Folgenden wird eine Lo¨sung der Diﬀusions-
gleichungen fu¨r ein kubisches Gitter gleich großer Ko¨rner vorgestellt, mit
der auch das Verhalten unter komplexer Beanspruchung, beispielsweise in
Schichtverbunden, beschrieben werden kann.
2.2.6 Sintern eines Gitters gleich großer Ko¨rner
2.2.6.1 Annahmen
Die in dieser Arbeit vorgestellten Simulationsergebnisse basieren auf einem
Sintermodell von Riedel, Svoboda, Zipse und Koza´k [Svo94, Rie94a, Rie94b,
Rie93], die davon ausgehen, dass die Verdichtung durch Korngrenzdiﬀusion
stattﬁndet, und dass die Kornwachstumsrate gleichzeitig durch die endliche
intrinsische Korngrenzmobilita¨t und durch die endliche Mobilita¨t der Poren
limitiert ist. Die Autoren nehmen an, dass die Ko¨rner einheitlicher Gro¨ße auf
einem primitiven, raumzentrierten oder ﬂa¨chenzentrierten kubischen Gitter
liegen. Nur ein kubisch raumzentriertes Gitter fu¨hrt im dichten Zustand zu
Tetrakaidekaeder (14-Fla¨chner), was ein ga¨ngiger Modellansatz ist [Cob61].
Wenn die Ko¨rner im Gru¨nzustand Kugeln sind, betru¨ge die Gru¨ndichte
etwa 68%TD. Bis zur Ausbildung von thermodynamischen Gleichgewichts-
oberﬂa¨chen werden scha¨tzungsweise 70%TD erreicht, so dass eine Simulati-
on, die dieses Modell verwendet, dann einsetzen kann, wenn die zu simulie-
rende Probe mindestens 70%TD besitzt.
Das Modell geht von thermodynamisch stabilen Porenoberﬂa¨chen aus.
Die Gefu¨gemorphologie ha¨ngt dann alleine von ρ und ψ ab. Die Ergebnisse
der Autoren des Modells lassen sich in der Form von Gl. 2.26, Gl. 2.27,
Gl. 2.28 und Gl. 2.31 schreiben. Im Folgenden werden die Funktionen σ˜s,
K˜v, G˜v und Φ̂ angegeben.
Dazu wurde fu¨r das Modellgefu¨ge die Form der Porenoberﬂa¨chen im
mittleren und spa¨ten Sinterstadium berechnet [Svo94]. In Abb. 2.3(b) in
Kap. 2.1.4 ist beispielhaft die Oberﬂa¨che eines Korns in einer kubisch raum-
zentrierten Mikrostruktur mit ρ = 86%TD und ψ = 180◦ abgebildet. Fu¨r
Dihedralwinkel ψ zwischen 120◦ und 170◦ ﬁndet der U¨bergang von oﬀenen
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zu geschlossenen Poren zwischen ρ = 90%TD und ρ = 94%TD statt. Diese
Einschra¨nkung der Dihedralwinkel ist realistisch, da fu¨r ZrO2 Dihedralwinkel
zwischen 120◦ und 160◦ gefunden wurden [Mil89]. Etwa gleichzeitig mit dem
U¨bergang der Sinterstadien a¨ndert sich die Anzahl der Kontakte der Ko¨rner
von acht mit den na¨chsten Nachbarn um weitere sechs mit den u¨berna¨chsten
Nachbarn. Unter den genannten Bedingungen beﬁnden sich die geschlosse-
nen Poren mitten auf den sechs Kontakten zu den u¨berna¨chsten Nachbarn,
wie in Abb. 2.3(c) in Kap. 2.1.4 dargestellt ist.
2.2.6.2 Sinterspannung
Aus den Porenoberﬂa¨chen wurde die Sinterspannung σs ermittelt als die
hydrostatische Spannung, die die Grenzﬂa¨chenspannungen gerade ausgleicht
[Svo94]. Dazu wurde eine Beziehung zwischen einem von der Korngrenze an
die Oberﬂa¨che transportierten Volumen dV und der damit einhergehenden
A¨nderung von Oberﬂa¨che dAs und Korngrenzﬂa¨che dAb genutzt:
σs · dV = γs · dAs + γb · dAb. (2.32)
Die numerischen Lo¨sungen der Sinterspannung fu¨r das mittlere Sinterstadi-
um wurden durch quadratische Gleichungen in ρ und ψ gena¨hert. Sie sind



















2) · (1− ρ)2. (2.33)
G = Korngro¨ße als Durchmesser einer dem Korn volumengleichen Kugel
ασ0 = -8,138 α
σ
1 = 6,557 α
σ
2 = 0,0127
βσ0 = 53,50 β
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σ
2 = 2,993
γσ0 = -102,0 γ
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Abbildung 2.5: Abha¨ngigkeit der reduzierten Sinterspannung von Dichte
und Dihedralwinkel.
Der erste Term in Gl. 2.34 beinhaltet den Anteil der Oberﬂa¨chenspan-
nung an der Sinterspannung, der zweite den Anteil der Korngrenzspannung.
Mit dem Term 2 cos(ψ/2) wird nach Gl. 2.25 die Korngrenzspannung in
die Oberﬂa¨chenspannung umgewandelt. Als Funktion von ρ und ψ verha¨lt
sich die Sinterspannung wie die Kru¨mmung der Porenoberﬂa¨che. Ihr Betrag
steigt mit zunehmender Dichte und zunehmendem Dihedralwinkel an, wie in
Abb. 2.5 dargestellt ist. Beim U¨bergang zum Endstadium des Sinterns steigt
die Sinterspannung unstetig an. Wenn die Porosita¨t verschwindet, geht sie
dem Modell nach gegen unendlich. Die thermodynamische Vorstellung von
der Sinterspannung schla¨gt aber fehl, wenn der Porendurchmesser in die
Gro¨ßenordnung von Ω kommt.
2.2.6.3 Viskosita¨ten
Fu¨r die modellierten Porenoberﬂa¨chen wurde der Korngrenzdiﬀusionsﬂuss
berechnet. Daraus ergeben sich die viskosen Moduli fu¨r kubische Gefu¨ge. Im
Modell wird jedoch nicht angenommen, dass das gesamte Gefu¨ge ein idea-
les kubisches Gitter sei – was eine kubische Anisotropie des Sinterko¨rpers
verursachen wu¨rde – , sondern dass sich lediglich u¨ber kurze Entfernungen
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Doma¨nen mit kubischer Struktur ausbilden, die zueinander jedoch beliebi-
ge Orientierungen besitzen. Es besteht keine Fernordnung des Gefu¨ges. Die
isotropen viskosen Moduli ergeben sich in dem Fall durch Mittelung der
kubischen Viskosita¨ten u¨ber alle Raumrichtungen [Kro¨58]. Die numerische
Lo¨sung fu¨r die Kompressionsviskosita¨t Kv im mittleren Stadium ist durch
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αK0 = 1,822·10−3 αK1 = 3,989·10−4 αK2 = 3,120·10−5
βK0 = -1,154·10−2 βK1 = -1,756·10−3 βK2 = 5,155·10−4
γK0 = 2,030·10−2 γK1 = -3,897·10−4 γK2 = -7,133·10−4













ξ = 4, 063 (2.40)








1 + cos ψ2
)−1
− 12 cos ψ2
sin ψ2
. (2.42)
ω ist der Anteil der Korngrenzﬂa¨chen, der mit Poren bedeckt ist, und ξω
der mit Poren bedeckte Anteil der sechs quadratischen Korngrenzﬂa¨chen,
auf deren Mitte sich dem Modell gema¨ß je eine Pore beﬁndet.
Aus Abb. 2.6(a) entnimmt man, dass K˜v mit ρ und ψ zunimmt. Beim
U¨bergang vom mittleren zum Endstadium macht K˜v einen Sprung zu ho¨her-
en Werten und geht mit verschwindender Porosita¨t gegen unendlich, da in
dem Fall keine weitere, viskos bedingte Volumenabnahme mo¨glich ist.
Die Lo¨sung fu¨r die Scherviskosita¨t Gv la¨sst sich fu¨r das mittlere und das
Endstadium des Sinterns analytisch na¨hern. Mit Gl. 2.27 und Gl. 2.28 wird










 ψ = 130°





















Abbildung 2.6: Abha¨ngigkeit (a) der reduzierten Kompressionsviskosita¨t
und (b) der reduzierten Scherviskosita¨t im Verha¨ltnis zur Kompressionsvis-
kosita¨t von Dichte und Dihedralwinkel.
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Abbildung 2.7: Abha¨ngigkeit der reduzierten Verdichtungsrate bei freiem













G˜v/K˜v ist in Abb. 2.6(b) dargestellt. Zwischen der Gru¨ndichte eines aus
gleich großen Ko¨rnern aufgebauten, kubisch raumzentrierten Gitters von et-
wa 68%TD bis etwa ρ = 94%TD steigt G˜v/K˜v von 0,27 auf etwa 0,34 an,
um dann bis zur vollen Dichte auf Null abzufallen, da die Scherviskosita¨t Gv
endlich bleibt, wa¨hrend die Kompressionsviskosita¨t Kv bei verschwindender
Porosita¨t divergiert.
Die Abha¨ngigkeit der Verdichtungsrate von Dichte und Dihedralwinkel
ist durch Φ in Gl. 2.29 gegeben. Fu¨r das hier vorgestellte Modell ist Φ in
Abb. 2.7 dargestellt. Fu¨r ψ = 130◦ nimmt die Verdichtungsrate zwischen
70%TD und 92%TD um einen Faktor 1,7 ab, macht beim U¨bergang zum
Endstadium des Sinterns einen kleinen Sprung und nimmt bis 100%TD noch-
mals um einen Faktor 2,1 ab. Fu¨r ψ = 170◦ ist der Abfall der Verdichtungs-
rate von 70%TD zu 92%TD und von 92%TD zu 100%TD jeweils schwa¨cher
als fu¨r ψ = 130◦. Die Unstetigkeit bei 92%TD ist stark ausgepra¨gt, so dass
fu¨r ψ = 170◦ wie fu¨r ψ = 130◦ die Verdichtungsrate zwischen 70%TD und
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100%TD um einen Faktor von ungefa¨hr 3,5 abnimmt. Das ist auf die zuneh-
mende La¨nge des Diﬀusionspfads bei Korngrenzdiffusion zuru¨ckzufu¨hren.
2.2.6.4 Kornwachstum
Im Modell [Rie93] wird angenommen, dass die Kornwachstumsrate gleich-
zeitig durch die endliche intrinsische Mobilita¨t Mb der Korngrenzen und
die endliche Mobilita¨t der Poren, proportional zu Ds, beschra¨nkt ist. Dies
kommt im Kornwachstumsgesetz durch zwei Terme zum Ausdruck, die























Sie ist vergleichbar mit Gl. 2.31, nur dass hier zwei Mechanismen parallel
das Kornwachstum beschra¨nken. Die Ratenkonstanten und die Exponenten
der Korngro¨ßenabha¨ngigkeiten entsprechen denen in Tab. 2.1 fu¨r intrinsische
Korngrenzmobilita¨t und Oberﬂa¨chendiﬀusion.
Die Abha¨ngigkeit des Kornwachstums von der Gefu¨gemorphologie ist in
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im Endstadium [Rie93]. ω und h sind fu¨r das Endstadium bereits in Gl. 2.41
28 2 Grundlagen und Literaturu¨berblick























Abbildung 2.8: Abha¨ngigkeit der reduzierten Kornwachstumsrate von
Dichte und Dihedralwinkel, wenn die intrinsische Korngrenzmobilita¨t (oben)
oder die Oberﬂa¨chendiﬀusion (unten) die Kornwachstumsrate bestimmen.
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und Gl. 2.42 deﬁniert. Eine ausfu¨hrliche Darstellung der beiden Terme in
Gl. 2.44 ﬁndet sich in Kap. 4.2.
2.2.7 Freies Sintern
Das vorangehende Kapitel stellte Sintergleichungen fu¨r ein genau deﬁnier-
tes Modellgefu¨ge und bestimmte Sinter- und Kornwachstumsmechanismen
vor. Daru¨ber hinaus lassen sich Ansa¨tze fu¨r fast beliebige kompakte Gefu¨ge,
Sinter- und Kornwachstumsmechanismen aufstellen, allerdings unter der
Einschra¨nkung, dass Sintern und Kornwachstum in Form von Gl. 2.29 und
Gl. 2.31 beschrieben werden ko¨nnen. Das ist fu¨r freies Sintern der Fall, wenn
Verdichtung und Kornwachstum durch je einen Mechanismus kontrolliert
werden.
In der Literatur sind verschiedene Ansa¨tze fu¨r eine geschlossene, inte-
grierte Darstellung der Verdichtungs- und Kornwachstumsgleichungen be-
schrieben, was nur unter einfachen Bedingungen gelingt. Fu¨r dichte Gefu¨ge
beispielsweise la¨sst sich das Kornwachstumsgesetz Gl. 2.31 als
dG
dt





· α · t (2.52)
integrieren.
Einen weiteren Ansatz zur Integration der Sintergleichungen machten
Su et al. [Su96] unter der Annahme gleicher Aktivierungsenergien der Me-
chanismen, die die Verdichtungs- und Kornwachstumsraten bestimmen. Fu¨r
diesen Fall ist die Korngro¨ße G eine eindeutige Funktion der Dichte und un-
abha¨ngig von der Sintertemperatur. Die Autoren integrierten die Gleichung
fu¨r die Verdichtung bei freiem Sintern (Gl. 2.29) nach Separation der Varia-
beln ρ und t und gelangten damit zur
”
Master Sintering Curve“ Θ(ρ) [Su96].









Θ ist vom Temperaturprogramm unabha¨ngig. Die Verdichtung ρ(t) ergibt
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Der Versuch, mit Hilfe von Gl. 2.54 von der Verdichtung bei einem Tempe-
raturprogramm auf die von anderen zu schließen, misslang bei isothermen
Sinterexperimenten. Die Autoren machten dafu¨r unterschiedliche Aktivie-
rungsenergien der beteiligten Diﬀusionsmechanismen verantwortlich [Su96].
2.3 Sintern nanokristalliner Werkstoﬀe
2.3.1 Sintern bei niedrigen Temperaturen
In Gl. 2.29 kommt bereits zum Ausdruck, dass bei einem gegebenen Sinter-
mechanismus die Verdichtung umso schneller abla¨uft, je kleiner die Korn-
gro¨ße ist. Dies liegt einerseits daran, dass feinere Gefu¨ge eine ho¨here Ober-
ﬂa¨che und dadurch eine ho¨here Triebkraft zum Sintern besitzen. Andererseits
sind die Diﬀusionswege ku¨rzer, die zur Verdichtung no¨tig sind, so dass feine-
ren Gefu¨gen eine kleinere Viskosita¨t zugeschrieben werden kann als gro¨beren.
Bei feineren Gefu¨gen, insbesondere bei der Verwendung nanoskaliger
Rohstoﬀe, reicht daher eine geringere Temperatur aus, um eine Verdich-
tungsrate zu erreichen, die in einer angemessenen Zeit zu einem dichten
Werkstoﬀ fu¨hrt. Der Begriﬀ nanoskalig ist in der Literatur nicht eindeutig
deﬁniert. Im Folgenden werden damit Pulver oder Sinterko¨rper mit einer
mittleren Teilchen-/Korngro¨ße von unter 100 nm bezeichnet. Analog werden
mit nanokristallin nanoskalige, kristalline Pulver oder Sinterko¨rper bezeich-
net.
Zwei Gefu¨ge, die aus unterschiedlich feinen Pulverrohstoﬀen hergestellt
wurden, ko¨nnen sich beim Sintern nicht nur in ihrer Verdichtungsrate un-
terscheiden, sondern auch anderen Sinterpfaden folgen. Die Gru¨nde dafu¨r
lassen sich gut an den Sinterpfaden nanokristalliner Materialien erla¨utern.
2.3.2 Sinterpfade nanokristalliner Werkstoﬀe
Die technischen Potenziale nanokristalliner Rohstoﬀe lassen sich nur nutzen,
wenn sich die daraus hergestellten Gefu¨ge wa¨hrend des Sinterns nicht zu sehr
vergro¨bern. In der Praxis zeigt sich jedoch ein starker Anstieg der Korngro¨ße,
um einen Faktor, der meist deutlich u¨ber dem fu¨r mikrokristalline Gefu¨ge
des gleichen Materials liegt.
Zur Illustration gibt Abb. 2.9 einen U¨berblick u¨ber Sinterpfade verschie-
dener nanokristalliner Gefu¨ge. Zur besseren Vergleichbarkeit der Sinterpfade
im mittleren und spa¨ten Sinterstadium wurde die Korngro¨ße normiert auf die
Korngro¨ßeG0 bei ρ = 70%TD, das anna¨hernd mit dem Beginn des mittleren
Sinterstadiums u¨bereinstimmt. Je nach Studie betra¨gt G0 zwischen 13 nm
und 110 nm.
2.3 Sintern nanokristalliner Werkstoﬀe 31









Stech/Rödel, TiO2, 45 nm [Ste00]
Averback et al., TiO2, 13 nm [Ave89]
Hague/Mayo, 3Y-TZP, 65 nm [Hag97]
Chen/Mayo, 3Y-TZP, 40 nm [Che96a]
Hahn, Y2O3, 23 nm [Hah93]
Chen/Chen, CeO2, 110 nm [Che97]
Chen/Chen, Y2O3, 33 nm [Che97]
Srdic et al., ZrO2, 17 nm [Srd00]
















Abbildung 2.9: Sinterpfade nanokristalliner Materialien aus der Literatur.
Die Korngro¨ßen bei ρ = 70%TD sind in der Legende angegeben.
Zwischen 70%TD und 90%TD steigen die Korngro¨ßen aller gezeigten Stu-
dien um einen Faktor zwei bis drei an. Wesentliche Unterschiede entdeckt
man bei kleineren und gro¨ßeren Dichten. Hahn [Hah93] fand ein Kornwachs-
tum um einen Faktor drei zwischen 62%TD und 67%TD. Stech et al. [Ste00]
untersuchten Sinterpfade von nanokristallinem TiO2 beim Sintern auf stei-
fem Substrat. Bei Dichten zwischen 60%TD und 70%TD, bei denen das
Substrat keinen wesentlichen Einﬂuss auf den Sinterpfad hat, fanden sie ein
Kornwachstum um einen Faktor 6,5. Bei hohen Dichten berichteten Aver-
back et al. [Ave89] und Hahn [Hah93] von Korngro¨ßen um 1 µm bei 96%TD
und 98%TD (in beiden Fa¨llen G/G0 > 40), wa¨hrend Srdic´ et al. [Srd00] eine
vollsta¨ndige Verdichtung von ZrO2 im Vakuum mit G/G0 = 3, 7 erreichten.
Die na¨herungsweise gleiche mikrostrukturelle Entwicklung aller unter-
suchten Proben zwischen 70%TD und 90%TD ist vereinbar mit den Un-
tersuchungen von Chen und Chen [Che96b], die wa¨hrend des mittleren und
des Endstadiums eine universelle Verteilung der Porendurchmesser, normiert
auf die Korngro¨ße, fanden. Ausgehend von unterschiedlichen Mikrostruktu-
ren zu Beginn des Sinterns haben die Gefu¨ge wa¨hrend des ersten Sinter-
stadiums durch Kornwachstum eine Homogenisierung erfahren. Je nach der
Inhomogenita¨t des Gru¨nko¨rpers fa¨llt das Kornwachstum im Anfangsstadium
unterschiedlich stark aus.
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Die Gru¨nde fu¨r die unterschiedlichen, zum Teil stark ansteigenden Sin-
terpfade bei hohen Dichten sind oﬀen.
1. Die Aufbereitung nanoskaliger Pulver ist in der Praxis oft schwieri-
ger als die von gro¨beren Pulvern. Die hohe speziﬁsche Oberﬂa¨che der
Rohstoﬀe fu¨hrt durch Van-der-Waals-Kra¨fte leichter zu Agglomerati-
on als bei gro¨beren Pulvern. Dies kann zu diﬀerentiellem Sintern und
versta¨rktem Kornwachstum fu¨hren.
2. Bei unzureichender Aufbereitung der Rohstoﬀe ko¨nnen sich Makro-
poren bilden, die mit der gleichen Rate schwinden, mit der der Sin-
terko¨rper makroskopisch schwindet, bis die umgebende Matrix dicht
ist. Die Makroporen bleiben dann erhalten und erniedrigen die erreich-
bare Dichte des Sinterko¨rpers.
3. Verschiedene Sinter- und Kornwachstumsmechanismen skalieren unter-
schiedlich mit der Korngro¨ße. Die Sinterkinetik ist dadurch womo¨glich
anders, als man es durch Extrapolation der Ergebnisse von gro¨beren
Gefu¨gen zu kleinen Korngro¨ßen erwarten kann.
4. Selbst wenn ein nanokristallines Gefu¨ge wie auch ein grobes optimal
aufbereitet wurde und fu¨r beide die gleichen Sinter- und Kornwachs-
tumsmechanismen ratenbestimmend sind, ko¨nnen ihre mikrostruktu-
rellen Entwicklungen unterschiedlichen Sinterpfaden folgen, weil mit
der Korngro¨ße in realistischen Fa¨llen die Sintertemperatur gea¨ndert
wird, die wiederum die Sinterpfade beeinﬂusst.
Diese Ursachen sind experimentell schwierig voneinander zu trennen, da
dazu Gefu¨ge pra¨pariert werden mu¨ssten, die sich ausschließlich in der Korn-
gro¨ße unterscheiden. In der vorliegenden Arbeit wurden ihre Einﬂu¨sse daher
theoretisch untersucht, wie in Kap. 4.2 beschrieben ist.
2.4 Sintern von Verbunden
2.4.1 Technische Bedeutung
Eine Reihe von Anwendungen, wie keramische Kondensatoren, Hochtem-
peratur-Gassensoren, wie beispielsweise die Lambda-Sonde, piezoelektrische
Aktoren und Mikrohybride als Substrate fu¨r elektronische Platinen werden
dadurch hergestellt, dass ein poro¨ser Verbund verschiedener Materialien auf-
gebaut wird, die beim Kosintern gemeinsam verdichten. Geschieht die Ver-
dichtung unterschiedlich schnell, so treten Verbundspannungen auf, die die
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verbundenen Schichten aufeinander ausu¨ben. Die Verbundspannungen u¨ber-
lagern sich der Sinterspannung als Triebkraft des Sinterns. Verbundspan-
nungen ko¨nnen Kru¨mmungen von asymmetrischen Verbunden, Delamina-
tion der Schichten oder Rissinitiierung und -ausbreitung verursachen und
damit ein Bauteil unbrauchbar machen. Sie ha¨ngen wie die Sinterspannung
umgekehrt proportional von der Korngro¨ße der beteiligten Schichten ab. Bei
einem Wechsel zu Verbunden aus nanokristallinen Materialien nehmen daher
die Verbundspannungen zu und ko¨nnen eher zu Scha¨digungen fu¨hren, wenn
die Festigkeit des Verbundes nicht in dem gleichen Maße steigt.
2.4.2 Wissenschaftliche Einfu¨hrung
Das elastische und elastoplastische Verhalten von Verbunden unter mecha-
nischer und thermischer Belastung [Tim25, Eva95, Fin96] und ihre Scha¨di-
gungsmechanismen [Ho95, Hil96, Cai97a] sind detailliert beschrieben. Fer-
ner wurden umfangreiche Arbeiten u¨ber Filme vero¨ﬀentlicht, die auf einem
dichten, steifen Substrat sintern [Bor85, Bor88a, Bor88b, Gar90, Ste00]. Dort
wurden die Sinterraten mit denen von frei sinternden Proben verglichen. Das
Substrat erzeugt Verbundspannungen in dem Film, die die Schwindung in
der Verbundebene verhindern, die Schwindungsrate 
˙z senkrecht dazu aber
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Jean und Chang [Jea97] sowie Lu et al. [Lu93] untersuchten die
Kru¨mmung von kosinternden Verbunden aus einem Metall-Dickﬁlm und ei-
ner Mikrohybrid-Folie mit optischen Messaufbauten a¨hnlich dem optischen
Dilatometer, das fu¨r die vorliegende Arbeit benutzt wurde. In beiden Fa¨llen
erreichte der Metallﬁlm wa¨hrend der Aufheizperiode fast die volle Dichte,
bevor das Substrat zu sintern begann. Die Situation kommt der eines sintern-
den Films auf einem steifen Substrat sehr nahe. Auf Gl. 2.55 griﬀen deshalb
Lu et al. [Lu93] zuru¨ck, um die Kru¨mmung von Goldﬁlmen zu simulieren,
die auf einer Mikrohybrid-Folie sinterten. Obwohl sie das Kornwachstum
vernachla¨ssigten, fanden sie eine gute U¨bereinstimmung mit den experimen-
tellen Daten. Jean und Chang [Jea97] berechneten die Kru¨mmung, die ein
kosinternder Verbund aus einem Ag-Film und einem Mikrohybrid-Substrat
erzeugt. Die Ergebnisse wichen jedoch bei fortgeschrittenem Sintern, als der
Ag-Film bereits dicht war, deutlich von ihren experimentellen Daten ab. Die
Autoren fu¨hrten das auf Kornwachstum zuru¨ck.
Mizuno et al. [Miz95] nutzten einen optischen Versuchsaufbau, um die
radiale Schwindung eines gradierten Werkstoﬀs aus verschiedenen Stahl-
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mischungen zu untersuchten. Sie fu¨hrten keine qualitativen Auswertungen
durch, berichteten aber eine verlangsamte Schwindung der fru¨her sinternden
Schichten und eine beschleunigte Schwindung der spa¨ter sinternden Schich-
ten.
Cai et al. [Cai97a, Cai97b] untersuchten Verbunde aus Al2O3 und Al2O3-
ZrO2-Verbundwerkstoﬀen und maßen die viskosen Eigenschaften der betei-
ligten Schichten mittels zyklischer Lastdilatometrie, indem sie eine ansonsten
frei sinternde Probe kurzzeitig mit einer Last beaufschlagten und ihr augen-
blickliches Verhalten untersuchten. Die daraus simulierten Kru¨mmungen von
Verbunden stimmten sehr gut mit ihren experimentellen Ergebnissen u¨ber-
ein. Die Autoren nahmen jedoch an, dass die kosinternden Schichten die
gleichen viskosen Eigenschaften besitzen wie die frei sinternden. Der Ein-
ﬂuss der Verbundspannungen auf Verdichtung und Sinterpfad wurde nicht
beru¨cksichtigt. Die simulierten Ergebnisse der vorliegenden Arbeit an Ver-
bunden, wie sie in Kap. 5.3 vorgestellt werden, wurden dagegen ohne solch
einschra¨nkende Annahmen gewonnen.
2.4.3 Kosintern einer du¨nnen, isotropen Platte
Das Verhalten eines kosinternden, isotropen Verbundes ist besonders ein-
fach zu beschreiben, wenn die Geometrie der Verbunde die Anwendung der
Kirchhoﬀschen Theorie du¨nner Platten erlaubt [Szi74]. Diese nimmt an,
• dass das Material isotrop und in Richtung der Verbundebenen homogen
ist,
• dass die Dicke des Verbundes wesentlich kleiner ist als seine Ausdeh-
nungen in der Laminierebene,
• dass keine Verbundspannungen in z-Richtung vorliegen (ebene, biaxia-
le Spannungen)
• dass die Scherspannungen in der Verbundebene klein sind,
• dass Punkte, die vor einer Dehnung auf einer Geraden in z-Richtung
lagen, nach einer Verschiebung weiterhin auf einer Geraden liegen, und
• dass die Verschiebungen in z-Richtung klein gegenu¨ber der Dicke der
Platte sind.
Hier wie im Folgenden wird die z-Richtung als die Richtung senkrecht zur
Verbundebene deﬁniert. Die Verbundebene wird von der x- und der y-
Richtung aufgespannt.
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Abbildung 2.10: Deﬁnition der Dehnungen in einer du¨nnen Platte.
Scherspannungen in der Verbundebene und Spannungen in z-Richtung
treten besonders an den Ra¨ndern des Verbundes auf. Bis zu der fu¨nﬀachen
Verbunddicke vom Rand des Verbundes entfernt scheitert demnach der An-
satz der Theorie der du¨nnen Platten.
2.4.3.1 Materialgesetz
Wird ein Sinterko¨rper aus Schichten aufgebaut, deren Sinterverhalten sich
jeweils durch das linear-viskose Materialgesetz Gl. 2.18 beschreiben la¨sst, so
dehnt sich jede Schicht aufgrund der U¨berlagerung von Sinterspannung σs
und Verbundspannungen, die auf ein Testvolumen wie eine a¨ußere Spannung
wirken.
Fu¨r die radialen Dehnungen 







0 − z · κ (2.56)
formulieren. Die Deﬁnition der Dehnungen ist in Abb. 2.10 dargestellt. Dabei
sind 
0 die Dehnung bei z = 0 und κ die Kru¨mmung des Verbundes. Mit
z = 0 wurde hier per Konvention die Mittelebene des Verbundes bezeichnet.
Die zeitliche Ableitung von Gl. 2.56 ist:

˙r(z) = 
˙0 − z · κ˙− z˙ · κ. (2.57)
Die Verbundspannungen sind biaxial, so dass sich fu¨r den Tensor der a¨ußeren
Spannungen schreiben la¨sst:
σ =
 σr 0 00 σr 0
0 0 0
 =
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und
σ′ = Spannungsdeviator =
 13σr 0 00 13σr 0
0 0 − 23σr
 . (2.60)







































2.4.3.2 Kra¨fte- und Momentgleichgewicht
Auf eine nicht eingespannte Platte wirkt keine a¨ußere Kraft. Das Integral






























Kra¨fte- und Momentgleichgewicht Gl. 2.63 und Gl. 2.64 lassen sich nach

˙0 und κ˙ auﬂo¨sen.
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2.5 Zirconiumdioxid
Die stabile Phase von reinem Zirconiumdioxid (ZrO2) bei Normalbedingun-
gen ist monoklin (Raumgruppe P21/C, theoretische Dichte 5,8 g cm
−3).
Bei Temperaturen oberhalb 1170◦C wandelt es um in das tetragonale Po-
lymorph (Raumgruppe P42/nmc, theoretische Dichte 6,1 g cm
−3). Diese
Umwandlung geht mit einer Volumenabnahme einher. Findet eine Phasen-
umwandlung wa¨hrend des Abku¨hlens nach dem Sintern statt, so werden
die Sinterko¨rper durch zahlreiche Risse zersto¨rt. Da die Sintertemperaturen
herko¨mmlicher Pulverrohstoﬀe u¨ber 1170◦C liegen, lassen sich damit keine
dichten, monoklinen Sinterko¨rper herstellen. Erst die Verwendung a¨ußerst
feiner Rohstoﬀe gestattet deren Herstellung durch Sintern bei niedrigeren
Temperaturen [Sch00, Sch98]. ZrO2 kann allerdings mit Y, Mg, Ca oder
Ce dotiert werden, um eine tetragonale oder kubische Phase zu stabilisie-
ren. Bei Verwendung von 3 Mol-% Y2O3 in ZrO2 (3Y-TZP ) bildet sich ein
bei Raumtemperatur metastabiles Gefu¨ge mit monoklinen und tetragonalen
Anteilen, dessen theoretische Dichte mit 6,0 g cm−3 abgescha¨tzt wird. Der
tetragonale Anteil steht in dem Gefu¨ge unter Druck und wird dadurch auch
bei Raumtemperatur stabilisiert (Gefu¨gestabilisierung) [Gar78].
Eine Stabilisierung der tetragonalen Phase entsteht außer durch Tempe-
ratur, Dotierung und Druck auch durch kleine Korngro¨ßen. In diesem Fall
erzeugt die Oberﬂa¨chenspannung des Pulvers einen Gibbs-Thomson-Druck
im Innern der Pulverteilchen, der die tetragonale Phase als Hochdruckphase
stabilisiert.
Fu¨r undotiertes ZrO2 und fu¨r 3Y-TZP wurden Dihedralwinkel zwischen
120◦ und 160◦ gemessen [Mil89]. Aus Neutronenbeugungsexperimenten er-
gaben sich die Volumina Ω, die mit einem Diﬀusionsschritt transportiert







Als keramische Rohstoﬀe fu¨r die untersuchten Proben dienten IZC0 (un-
dotiertes ZrO2) vom Institut fu¨r Neue Materialien, Saarbru¨cken, VP
(undotiertes ZrO2) der Firma Degussa und zwei Chargen – hier AMR1 und
AMR2 genannt – Pulver aus 3Y-TZP der FirmaAdvanced Materials Re-
sources. Tab. 3.1 gibt einen U¨berblick u¨ber die Pulverspeziﬁkationen. Fu¨r
AMR1 wurden keine Fremdatomgehalte bestimmt. Da AMR1 und AMR2
Tabelle 3.1: Verwendete keramische Pulverrohstoﬀe.
IZC0 VP AMR1 AMR2
spez. Oberﬂa¨che [m2/g] 112 52 39 32
monokl. Phasenanteil [%] <20 23 29 2,5
Fremdelementgehalt [ppm] <100 Ca 90 Ca 380 Cab
110 Cl 700 Feb
160 N 110 Nab
anach Ausheizen bei 500◦C an Luft
bHerstellerangabe
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Tabelle 3.2: Untersuchte Proben.
Bezeichnung Z18 Z59 YZ29 YZS ZP
Pulver IZC0 VP AMR1 AMR2 VP
Feststoﬀgehalt [Vol.-%] 44,2 48,8 55,8 50,1 33,9
Form Folie Folie Folie Folie Paste
Dicke [mm] 1 1 1 0,5 ca. 0,2a
afrei sinternde Probe
gleich hergestellt wurden, werden fu¨r AMR1 die gleichen Konzentrationen
angenommen.
3.1.2 Untersuchte Proben
Die ZrO2-Pulver wurden zu fu¨nf verschiedenen Proben verarbeitet, jeder
der vier Pulver zu einer Folie und VP zusa¨tzlich zu einer Siebdruckpaste.
Tab. 3.2 fasst die Probenherstellung zusammen.
Die Verfahrensschritte zur Herstellung von Folien und Pasten werden im
Folgenden beschrieben.
3.1.3 Folienherstellung
Die Herstellung der Folien umfasst die Aufbereitung eines Versatzes aus
keramischem Pulver und einem Polymer und die Extrusion des Versatzes zu
einer Folie. Die Verfahren sind bereits detailliert beschrieben worden [Sch98,
Sch00].
Der Versatz wurde mit einem Aggregat des Typs Plasti-Corder PL 2000
der Firma Brabender in einer Knetkammer W 350 hergestellt, die auf
150–220◦C temperiert wurde. Dazu wurden abwechselnd Ethylenvinylacetat
(HN70 der Firma Enichem, Molgewicht 132 500 g mol−1), Decansa¨ure der
FirmaMerck als Dispergierhilfe und die in Tab. 3.2 angegebene Pulvermen-
ge zugegeben. Der Versatz wurde dann u¨ber 15 min mit Drehzahlen bis zu
100 min−1 geknetet, wobei weiche Agglomerate des Pulvers aufgeschlossen
wurden und der Versatz homogenisiert wurde.
Zur Folienextrusion ist das Aggregat Plasti-Corder PL 2000 mit einem
Extrusionsvorsatz ausgestattet worden, dessen Fo¨rderschnecke einen Durch-
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messer von 19 mm und eine La¨nge von 475 mm besaß. Einzugszone und
Extrusionsdu¨se wurden auf 200–220◦C geheizt. Zwei Extrusionsdu¨sen wur-
den eingesetzt, deren Kana¨le Querschnitte von 1 mm x 10 mm und 0,5 mm
x 75 mm besaßen.
3.1.4 Pastensynthese und -verarbeitung
Die Pasten enthalten die in Tab. 3.2 genannte Menge keramisches Pulver
und verwenden Acrylatoligomere als Binder. Sie wurden durch vierfachen
Durchlauf durch einen Dreiwalzenstuhl homogenisiert.
Die Pasten eigneten sich zum Siebdruck auf Mylarfolie der Firma Torya
oder auf die Folie YZS. Dazu wurde die Folie auf den Drucktisch einer Sieb-
druckmaschine Typ Microtronic der Firma Ekra gelegt und mit einem Sieb
mit 75 µm Maschenweite bei 80 µm Absprungho¨he bedruckt. Die Druck-
schichten wurden bei Raumtemperatur 10 min gelagert, damit sich even-
tuell abgebildete Siebstrukturen ausgleichen konnten. Danach wurden die
bedruckten Folien 20 min in einem mit 80◦C vorgeheizten Ofen getrocknet
und konnten gegebenenfalls erneut bedruckt werden.
3.1.5 Probengeometrie
Die frei sinternden Proben aus der Paste ZP wurden auf etwa 10 mm x
10 mm zugeschnitten und waren vor dem Sintern etwa 200 µm dick. Die an-
deren Proben wurden auf etwa 25 mm x 4 mm zugeschnitten. Die maßsta¨bli-
che Probengeometrie der Verbunde mit ungefa¨hren Abmessungen nach dem
Sintern ist in Abb. 3.1 zu sehen. Abb. 3.1(a) zeigt die Fla¨che, die wa¨hrend
der Schwindungsmessung sichtbar war und Abb. 3.1(b) die Seite, die bei
Kru¨mmungsmessungen ausgewertet wurde. Wie in der Abbildung zu erken-
nen ist, wurden die vor dem Sintern etwa 0,5 mm x 4 mm messenden Stirn-
ﬂa¨chen angeschra¨gt, so dass sie wa¨hrend der Schwindungsmessung auch bei
einer gekru¨mmten Probe nicht zu sehen waren.
3.1.6 Entbinderung
Die Proben wurden in einem Schutzgasofen Typ KG20/35 der Firma Rhode
mit gasdichter Muﬀel entbindert. Dazu wurden sie in Stickstoﬀ-Atmospha¨re
mit 50 K/h auf 240◦C, mit 15 K/h auf 300◦C, mit 30 K/h auf 400◦C und
mit 10 K/h auf 450◦C geheizt.
Die so entbinderten Ko¨rper enthalten 1,1–1,7 Gew.-% Kohlenstoﬀ
[Sch98]. Durch Heizen an Luft mit 50 K/h auf 500◦C wurde der Gehalt
auf 100 ppm reduziert.
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Abbildung 3.1: Maßsta¨bliche Probengeometrie fu¨r die optische Dilatome-
trie mit ungefa¨hren Abmessungen nach dem Sintern. (a) Aufsicht wie bei ei-
ner Dehnungsmessung. (b) Seitenansicht wie bei einer Kru¨mmungsmessung.
Die Lage der Punkte P1, P2 und P3 zur Kru¨mmungsmessung ist markiert.
Diese Wa¨rmebehandlung bewirkte gleichzeitig eine Festigkeit der Pro-
ben, die eine einfache Handhabung (Lagerung und Transport in das optische
Dilatometer) erlaubte.
3.2 Stickstoﬀadsorption
Speziﬁsche Oberﬂa¨chen der Pulverrohstoﬀe sowie Porenverteilungen von ge-
sinterten Proben wurden durch Stickstoﬀadsorption mit einem ASAP 2010
der FirmaMicromeritics gemessen. Dazu wurde bei −195◦C zuna¨chst das
absorbierte, dann das desorbierte Volumen als Funktion des Stickstoﬀdrucks
mit je 40 Datenpunkten aufgenommen.
Aus der so gemessenen Isotherme des Typs IV nach Brunauer-
Klassiﬁkation wurde bei niedrigem Druck (<25% des Sa¨ttigungsdrucks)
die Oberﬂa¨che bestimmt. Die Porenvolumenverteilung ergibt sich aus der
Desorptionskurve nach der Methode von Barret, Joyner und Halenda. Die
Theorie nimmt zylindrische Poren an.
Vor der Messung wurden die Proben zuna¨chst 3 h bei 300◦C ausgeheizt
und gewogen, so dass die gemessene Oberﬂa¨che in eine speziﬁsche Oberﬂa¨che
umgerechnet werden konnte.
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3.3 Korngro¨ßenmessung
Prinzip
Korngro¨ßen wurden nach einem Durchmesserverfahren (englisch: linear in-
tercept) bestimmt. Diese Methode ist an Bildern von geschliﬀenen Fla¨chen
standardisiert (ASTM-Norm E112). Dazu werden eine Reihe von Gera-
den u¨ber das Bild gelegt, die in verschiedene Richtungen zeigen und sich
mo¨glichst wenig gegenseitig u¨berschneiden. Die Schnittpunkte der Gera-
den mit den Ra¨ndern von Ko¨rnern werden markiert. Die mittlere La¨nge
der durch die Markierungen deﬁnierten Geradenabschnitte ergibt, mit ei-
nem Umrechnungsfaktor von 1,560 multipliziert die Korngro¨ße. Poren und
eventuelle Fremdphasen werden aus der Mittelung herausgelassen. Fu¨r ei-
ne ausreichende Statistik wurden an jeder Probe mindestens 200 Ko¨rner an
zwei verschiedenen Bildern ausgewertet. Die Markierung der Ko¨rner und die
Auswertung der Korngro¨ße geschah mit dem Programm Lince c©.
Korngro¨ßenmessung an Bruchﬂa¨chen
Die Korngro¨ße der in der vorliegenden Arbeit untersuchten Proben war teils
so klein, dass sie an Bildern von Schliﬀen nicht bestimmt werden konnte.
Statt dessen wurden Korngro¨ßen an Bildern von Bruchﬂa¨chen bestimmt, die
einen genu¨gend hohen Kontrast zeigten, um die Ko¨rner deutlich voneinander
zu unterscheiden. Typische Bruchbilder von Proben niedriger Dichte sind in
Abb. 5.1 und Abb. 5.2 in Kap. 5.2.1 gezeigt.
Dazu wurden Splitter von den Proben abgeschlagen und in einem hoch-
auﬂo¨senden Rasterelektronenmikroskop Modell XL30 FEG der Firma Phil-
lipsmit einer Feldemissionskathode bei 100 000- bis 200 000-facher Vergro¨ße-
rung untersucht. Der Umrechnungsfaktor ist fu¨r die Messung an Bruch-
ﬂa¨chen neu ermittelt worden. Dazu wurde an einer Probe die Korngro¨ße
sowohl an einem Schliﬀ als auch an Bruchﬂa¨chen bestimmt. Die Korngro¨ße
dieser Probe war mit 130 nm groß genug, um an einem Schliﬀ bestimmt zu
werden. Fu¨r diese Kalibrierung wurde eine bessere Statistik herangezogen
mit u¨ber 400 Ko¨rner auf je 4 Bildern des Schliﬀs und der Bruchﬂa¨chen. Auf
Bildern von Bruchﬂa¨chen erschienen die Ko¨rner 5,6% gro¨ßer als auf Bildern
von Schliﬀen. Dem wurde dadurch Rechnung getragen, dass der Umrech-
nungsfaktor fu¨r Bruchﬂa¨chen gleich 1,560/1,056 = 1,477 gewa¨hlt wurde.
Einﬂuss der Porosita¨t
Auf Bildern von Schliﬀen kann Porosita¨t erkannt werden und bei der Korn-
gro¨ßenmessung beru¨cksichtigt werden. An Bruchﬂa¨chen la¨sst sich dagegen
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keine Porosita¨t erkennen, sondern nur an Stellen vermuten, wo einige Ko¨rner
weiter zuru¨ck liegen.
Porosita¨t vergro¨ßert daher die Rauigkeit der betrachteten Bruchﬂa¨che.
Das hat zwei Eﬀekte zur Folge:
• Geht eine Bruchﬂa¨che durch eine Pore, so ko¨nnen die hinter ihr lie-
genden Ko¨rner erkannt werden. Bei Aufnahmen von Schliﬀen ist dies
meist nicht mo¨glich.
• Im Vordergrund liegende Ko¨rner erscheinen gro¨ßer als in Schliﬀen und
ko¨nnen weitere Ko¨rner verdecken.
Die aufgelisteten Eﬀekte haben gegensa¨tzliche Einﬂu¨sse auf die Korngro¨ßen-
messung. Sie lassen sich nicht na¨her quantiﬁzieren. Der Einﬂuss der Porosita¨t
auf die Korngro¨ßenmessung an Bruchﬂa¨chen wurde deshalb nicht korrigiert.
Der statistische Fehler durch die endliche Anzahl der ausgewerteten Ko¨rner
und der systematische Fehler durch Porosita¨t wurden zusammen auf 10%
gescha¨tzt.
3.4 Konventionelle Dilatometrie
Dilatometrie bezeichnet die Messung der ra¨umlichen Ausdehnung einer Pro-
be wa¨hrend der Wa¨rmebehandlung. Dazu wird u¨blicherweise eine Probe von
einem in La¨ngsrichtung beweglichen Gesta¨nge in einem Ofen abgetastet.
Substrate, die so hergestellt waren wie die in dieser Arbeit verwendeten,
wurden mit einem Dilatometer untersucht, das gleichzeitig die La¨ngena¨nde-
rungen in zwei Richtungen messen konnte. Die Verschiebungen des Mess-
gesta¨nges wurden mit induktiven Wegaufnehmern mit einer Auﬂo¨sung von
10 µm gemessen.
Die Messung der komplexen Geometriea¨nderungen eines Verbundes ist
mit einem solchen Aufbau jedoch nicht mo¨glich.
3.5 Optische Dilatometrie
Eine Aufgabe der vorliegenden Arbeit bestand in der Konstruktion und dem
Aufbau einer Messapparatur, mit der Geometriea¨nderungen an Folien und
an Verbunden gemessen werden ko¨nnen. Dies wurde durch ein optisches
Dilatometer realisiert.








Abbildung 3.2: Prinzip der optischen Dilatometrie.
3.5.1 Funktionsweise
Abb. 3.2 zeigt das Prinzip der Messung. In einem Sinterofen (VMK 1320
der Firma Linn) befanden sich Fenster, durch die eine CCD-Kamera Modell
TK-1070E der Firma JVC die Probe aufnahm. Eine Videokarte Typ Mete-
or der Firma Matrox digitalisierte die Bilder und las sie in einen Rechner
ein. Wa¨hrend des Sinterns wurde alle 1 bis 4 Minuten eine Serie von je 5
bis 15 Bildern aufgenommen und gespeichert. Die Proben wurden wa¨hrend
des Sinterns durch ein analytisches Bildverarbeitungsprogramm (QWin V2.1
der Firma Leica) detektiert und an ihrem Bild Geometriea¨nderungen aus-
gemessen.
Optische Probendetektion
Die weißen Proben wurden vor einen Hintergrund aus dunkelgrauem SiC
platziert, so dass sie durch ihren Helligkeitskontrast detektiert werden konn-
ten. Dazu wurden sie durch die Fenster in der Ofenwand mit einer Halogen-
lampe Typ EKE der Firma Osram bestrahlt, die sich neben ihrer hohen
Leistung von 150 W durch ihren hohen Anteil an kurzwelliger Strahlung
auszeichnet. Dem u¨berlagerte sich die Wa¨rmestrahlung des Ofens. Vor die
CCD-Kamera wurde ein Blauﬁlter Typ BG 7 von 2 mm Dicke geschaltet,
der die u¨berwiegend infraroten und roten Anteile der Wa¨rmestrahlung her-
ausﬁlterte. Im durchgelassenen Bereich mit Wellenla¨ngen < 550 nm konnte
die Wa¨rmestrahlung des Ofens bis zu Temperaturen von 1200◦C von der
externen Beleuchtung u¨berstrahlt und die Proben sicher detektiert werden.
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Schwindungsmessung
Um La¨ngena¨nderungen zu messen, nahm die Kamera von oben die Proben
auf, die auf einer SiC-Platte lagen. Von den detektierten Bildern der Probe
wurde die Fla¨che A in Einheiten von Bildpunkten vermessen. Da sich so-
wohl die frei sinternden Proben, als auch die untersuchten Verbunde in der









0 entha¨lt neben der Dehnung durch Sintern auch die Wa¨rmeausdehnung
der Proben. Bei der Ermittlung der relativen Dichte muss diese korrigiert
werden. Die Dehnungen 
0 in der Verbundebene und 
z senkrecht dazu, sowie
die relative Dichte ρend zur Zeit tend am Ende des Sinterns ha¨ngen mit der
relativen Dichte wa¨hrend des Sinterns wie folgt zusammen:
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Fu¨r frei sinternde, isotrope Proben gilt 
z = 
0 und damit
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Zur Kru¨mmungsmessung wurde die CCD-Kamera seitlich vom Ofen ange-
bracht, um die Seitenﬂa¨che der liegenden Probe sehen zu ko¨nnen. An der
unteren Kante des detektierten Bildes der Probe wurden drei Punkte P1,
P2 und P3 markiert, die wie in Abb. 3.1(b) verteilt lagen. Wa¨hrend des
gesamten Sinterns lagen die Punkte P1 und P3 mindestens 3 mm von den
angeschra¨gten Ra¨ndern des Verbundes entfernt, in deren Na¨he sich Randef-
fekte ergeben, von denen die Messung unbeeinﬂusst bleiben sollte. Durch die
drei Punkte wurde ein Kreis gelegt, dessen inverser Radius die Kru¨mmung
κ des Verbundes ist.
Zur U¨berpru¨fung, ob der Verbund u¨ber seine La¨nge gleichma¨ßig ge-
kru¨mmt ist, wurden an einem Bild insgesamt 20 Punkte markiert. Sie reich-
ten u¨ber die in Abb. 3.1(b) gezeigte Breite zwischen den Punkten P1 und P3
hinaus bis an die angeschra¨gten Ra¨nder des Verbundes heran. Alle Punkte
lagen mit einer Abweichung von ho¨chstens einem Bildpunkt (Einheit Pi-
xel, Kurzform pix) der CCD-Kamera auf einem Kreis. Der Verbund ist also
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Die Auﬂo¨sung eines einzelnen Bildes ist zuna¨chst durch den Digitalisie-
rungsfehler der CCD-Kamera beschra¨nkt. Deren Auﬂo¨sung betrug 768 pix
x 576 pix. Durch die Verwendung eines Objektivs mit 45 mm Brennweite
bei einer Diagonalen des CCD-Chips von 1/2 Zoll und einem Objektabstand
von etwa 200 mm fu¨llte die Probe die Breite des Bildes vor dem Sintern
weitgehend aus.
Wenn zwischen den Punkten P1 und P3 in Abb. 3.1(b) 400 pix liegen
und der Fehler in der Bestimmung der drei Punkte 1 pix betra¨gt, so ergibt
das bei einer Kru¨mmung von 30 m−1 einen Fehler der Kru¨mmungsmessung
von 1,5 m−1. Wenn bei der Messung der Dehnung der Rand der Probe nur
auf 1 pix genau bekannt ist, so betra¨gt der Fehler der gemessenen Fla¨che
1,3% und der daraus folgenden linearen Dehnung nach Gl. 3.1 etwa 0,9% der
Ausgangsla¨nge.
Flimmern des Bildes
Der aus den Fluktuationen der Datenpunkte bestimmte Fehler ist jedoch
gro¨ßer als der Fehler durch die Digitalisierung des Bildes. Das liegt vor al-
lem an Konvektionsstro¨men, die ein Flimmern des Bildes verursachten. Die
Konvektion setzte bei T > 240◦C ein und kam durch Temperaturgradien-
ten zwischen den seitlich an der Ofenwand angebrachten Heizern und dem
Innern der Ofenkammer zustande. Um die Eﬀekte gering zu halten, wurde
das Fenster in der Ofendecke, durch das die Probendehnung aufgenommen
wurde, mit einer Platte aus Quarzglas abgedeckt.
Durch die Konvektion wurden die Bilder der Proben unreproduzierbar
verzerrt. Das wurde dadurch ausgeglichen, dass pro Datenpunkt nicht ein
Bild, sondern je eine Serie von 5 bis 15 Bildern aufgenommen und die dar-
aus gewonnenen Messergebnisse gemittelt wurden. Dies verringert den sta-




15. Daru¨ber hinaus wurde
u¨berpru¨ft, ob durch die Konvektion ein systematischer Fehler auftritt. Dazu
wurden die Messdaten von dichten Proben aus Al2O3 mit herko¨mmlichen
Dilatometermessungen verglichen. Sobald das Flimmern des Bildes auftrat,
erschien die Probe im optischen Dilatometer um bis zu 0,75% linear zu groß.
Der Vergo¨ßerungsfaktor war abha¨ngig von der Temperatur, aber unabha¨ngig
von der Lage der Probe und damit auch unabha¨ngig von der Probengro¨ße.
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Er wurde bei allen Messungen der Dehnung und der Kru¨mmung korrigiert.
Um den Messfehler zu minimieren, wurden mo¨glichst viele Bilder ausge-
wertet. Die Anzahl richtete sich nach der Geschwindigkeit des auswertenden
Rechners und der Kapazita¨t des Mediums zum Zwischenspeichern der Bil-
der. Es wurde sichergestellt, dass beim Aufheizen mindestens alle 10◦C die
Bildserie fu¨r einen gemittelten Datenpunkt aufgenommen wurde.
Eﬀektiver Fehler
Aus der Streuung der so gemessenen Datenpunkte entnimmt man einen
eﬀektiven Fehler ∆
0 der linearen Dehnungsmessung von 0,05% der Aus-
gangsla¨nge. Bei einer Probe von 10 mm x 10 mm ist der absolute Fehler
5 µm x 5 µm.
Die Kru¨mmungsmessung ist mit einem eﬀektiven Fehler ∆κ von 5 m−1
behaftet. Verglichen mit typischen gemessenen Kru¨mmungen zwischen
10 m−1 und 60 m−1 ist der Fehler groß. Aus dem Grund wurden die





des freien, isothermen Sinterns
In diesem Kapitel werden fu¨r freies und isothermes Sintern die Verdichtungs-
und Kornwachstumsgleichungen Gl. 2.29 und Gl. 2.31 vereinfacht. Ohne
weitere Einschra¨nkungen ergeben sich daraus die Sinterpfade in der para-
meterfreien und expliziten Form G(ρ) (Kap. 4.1.1). Die Sinterpfade fu¨r das
Sintermodell, das den durchgefu¨hrten Simulationen zugrunde liegt, werden
vorgestellt (Kap. 4.1.2), und es wird gezeigt, dass unter Umsta¨nden selbst
bei beliebig langem Sintern eine vollsta¨ndige Verdichtung des Materials aus-
geschlossen ist (Kap. 4.1.3).
4.1.1 Parameterfreie Darstellung des Sinterpfades
U¨blicherweise werden Sinterpfade, wenn sie auf einem mikrostrukturellen
Sintermodell beruhen, durch gleichzeitiges Lo¨sen der Verdichtungs- und
Kornwachstumsgleichungen fu¨r freies Sintern Gl. 2.29 und Gl. 2.31 be-
rechnet. Das liefert G(t) und ρ(t) als eine mit der Zeit t parametrisierte
Form des Sinterpfades. Wie in den Ansa¨tzen zur
”
Master Sintering Curve“
(Kap. 2.2.7) beschrieben wurde, ist es wu¨nschenswert, eine parameterfreie
Darstellung des Sinterpfades G(ρ) zu ermitteln, die auch eine mo¨gliche Tem-
peraturabha¨ngigkeit beru¨cksichtigt. In dieser u¨bersichtlichen Darstellungs-
weise kann im Vergleich zu der parametrisierten Form die mikrostrukturelle
Entwicklung einfacher beschrieben und diskutiert werden. Ferner kann G(ρ)
in die Verdichtungsgleichung eingesetzt werden, mit der dann in nur einer
Gleichung die Verdichtung unter Beru¨cksichtigung des Kornwachstums be-
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schrieben wird. Der folgende Ansatz ist im Gegensatz zur
”
Master Sintering
Curve“ unabha¨ngig von den relevanten Sintermechanismen und ihrer Tem-
peraturabha¨ngigkeit, so lange Sintern und Verdichtung durch Gl. 2.29 und
Gl. 2.31 beschrieben werden ko¨nnen.
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Master Sintering Curve“ (Kap. 2.2.7) ist, dass D̂/D
unabha¨ngig von der Temperatur ist. Dann ist auch G eine eindeutige, vom
Temperaturprogramm unabha¨ngige Funktion von ρ. Dies ist nach der Auf-
listung verschiedener D und D̂ in Tab. 2.1, Kap. 2.2.4, der Fall, wenn die
Verdichtung durch Korngrenz- oder Volumendiﬀusion erfolgt, intrinsische
Korngrenzmobilita¨t oder Oberﬂa¨chendiﬀusion die Kornwachstumsrate be-
stimmen und ferner die zugeho¨rigen Aktivierungsenergien gleich sind. Dann
heben sich alle temperaturabha¨ngigen Terme von D̂ gegen die von D in D̂/D
auf.
Der hier angenommene Ansatz macht diese Einschra¨nkung nicht. Aller-
dings wird die Annahme gemacht, dass D und D̂ wa¨hrend einer Sinterung
konstant sind, was isothermes Sintern bedeutet. Man erha¨lt dann aus Gl. 4.2
nach Separation der Variabeln und Integration eine parameterfreie Darstel-
lung des Sinterpfades, fu¨r die man n = m und n 
= m unterscheiden muss:
(A) n 
= m:











Σ(ρ, ψ)︸ ︷︷ ︸
Gefu¨gemorphologie
(4.3)
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Σ(ρ, ψ)︸ ︷︷ ︸
Gefu¨gemorphologie
(4.4)





Φ(ρ′, ψ) · ρ′ dρ
′, (4.5)
der alle fu¨r den Sinterpfad relevanten Informationen u¨ber das Modellgefu¨ge
zusammenfasst, aber unabha¨ngig von dem speziﬁschen Material, der Tem-
peratur und der anfa¨nglichen Korngro¨ße ist. G0 ist die Korngro¨ße in einem
durch Konvention festzulegenden Referenzzustand mit der Dichte ρ0. Im Fol-
genden wird ρ0 als die kleinste Dichte betrachtet, die durch das verwendete
Sintermodell beschrieben werden kann, ρ0 = 70%TD.
Um Sinterpfade zu klassiﬁzieren, die sich aus einem Sintermodell fu¨r das
Endstadium des Sinterns [Cob61] ergeben, schlugen schon Handwerker et
al. [Han84] einen Kornwachstumsparameter vor, der im Wesentlichen aus
D̂/D besteht. Sie zeigten, dass die berechneten Sinterpfade eine Schar von
Funktionen bilden, die sich nur im Kornwachstumsparameter unterscheiden.
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, (4.7)
so ist erkennbar, dass die Sinterpfade G(ρ)/G0 bei freiem und isothermem
Sintern von den zwei Gro¨ßen ψ und Gn−m0 · D̂/D abha¨ngen, von denen der
zweite in Anlehnung an die Arbeit von Handwerker et al. als Kornwachs-
tumsparameter bezeichnet werden kann. Fu¨r den Fall n = m verschwindet
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die Korngro¨ßenabha¨ngigkeit des Kornwachstumsparameters. Dieses Ergeb-
nis ist unabha¨ngig vom Diﬀusionsmechanismus und vom Sintermodell, so-
lange Verdichtung und Kornwachstum in der Form von Gl. 2.29 und Gl. 2.31
beschrieben werden ko¨nnen.
4.1.2 Sinterpfade des verwendeten Sintermodells
Fu¨r das in der vorliegenden Arbeit verwendete Sintermodell werden Φ und Φ̂
in Kap. 2.2.6 vorgestellt. Daraus la¨sst sich Σ explizit berechnen. In Abb. 4.1
ist Σ fu¨r die Fa¨lle, dass (a) die intrinsische Korngrenzmobilita¨t oder (b) die
Oberﬂa¨chendiﬀusion die Kornwachstumsrate angeben, fu¨r ψ = 130◦ und ψ =
170◦ dargestellt. Die Kurven zu beiden Mechanismen haben verschiedene
Formen, die nicht miteinander vergleichbar sind, da sie auf unterschiedlichen
Funktionen basieren (Gl. 4.6 und Gl. 4.7). Gemeinsam ist ihnen jedoch, dass
Σ und damit die Sinterpfade umso ﬂacher ausfallen je gro¨ßer ψ ist.
Abb. 4.2 zeigt die gewohnte Darstellung der Sinterpfade, die aus Abb. 4.1
durch Gl. 4.6 und Gl. 4.7 folgt.
Der Kornwachstumsparameter Gn−m0 · D̂/D wurde fu¨r ψ = 170◦ so
gewa¨hlt, dass die Sinterpfade denen mit ψ = 130◦ mo¨glichst gut entsprechen.
Diese Anpassung war bei beiden Kornwachstumsmechanismenmo¨glich. Wer-
den Dihedralwinkel und Kornwachstumsparameter gleichzeitig angemessen
vergro¨ßert, ergibt sich kein wesentlicher Einﬂuss auf den Sinterpfad.
In Abb. 4.2(a) sind senkrechte Striche bei Dichten gezeichnet, bei denen
die zugeho¨rigen Korngro¨ßen unendlich groß werden. Einige Sinterpfade en-
den mit endlicher Korngro¨ße bei 100%TD. Wenn die intrinsische Korngrenz-
mobilita¨t die Kornwachstumsrate bestimmt, kann es also unter Umsta¨nden
zu einer maximalen Dichte ρmax kommen, die das Material selbst bei belie-
big langem Sintern nicht u¨berschreitet. Wenn dagegen Oberﬂa¨chendiﬀusion
das Kornwachstum kontrolliert, so gehen alle Sinterpfade bei 100%TD gegen
unendlich.
4.1.3 Maximal erreichbare Sinterdichte
Unabha¨ngig von den speziellen Annahmen des Sintermodells ergibt sich di-
rekt aus Gl. 4.6 eine maximal erreichbare Dichte fu¨r den Fall, dass n > m.
Dann ist der Exponent, mit dem die rechte Seite von Gl. 4.6 potenziert wird,
negativ, und G/G0 wird unendlich, wenn der Klammerausdruck Null wird.
Wenn dies bei einer Dichte ρmax < 100%TD geschieht, so ist ρmax deﬁniert
durch
(−n+m) ·Gn−m0 · D̂/D · Σ(ρmax, ψ) + 1 = 0. (4.8)
Wenn Σ fu¨r alle Dichten durch Σmax beschra¨nkt ist, so kann das Gefu¨ge
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Abbildung 4.1: Reduzierter Sinterpfad Σ des fu¨r die Simulationen verwen-
deten Modells fu¨r die Fa¨lle, dass (a) die intrinsische Korngrenzmobilita¨t und
(b) die Oberﬂa¨chendiﬀusion das Kornwachstum bestimmen.
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Abbildung 4.2: Sinterpfade nach dem fu¨r die Simulationen verwendeten
Modell fu¨r die Fa¨lle, dass (a) die intrinsische Korngrenzmobilita¨t und (b)
die Oberﬂa¨chendiﬀusion das Kornwachstum bestimmen.
54 4 Theoretische Ergebnisse
100%TD erreichen, wenn
(−n+m) ·Gn−m0 · D̂/D · Σmax + 1 > 0. (4.9)
Da (−n + m) < 0, muss dazu der Kornwachstumsparameter Gn−m0 · D̂/D
ausreichend klein sein. Der Term D̂/D la¨sst sich beeinﬂussen, wenn die Ak-
tivierungsenergie des Verdichtungsmechanismus gro¨ßer ist als die des Korn-
wachstumsmechanismus. Dann la¨sst sich 100%TD erreichen, indem man bei
ho¨heren Temperaturen sintert. Sintern bei niedrigerer Temperatur fu¨hrt da-
gegen im Allgemeinen auch bei langen Sinterzeiten nicht zur vollsta¨ndigen
Verdichtung.
Sind die Aktivierungsenergien von Verdichtungs- und Kornwachstums-
mechanismus gleich groß, la¨sst sich 100%TD nur fu¨r eine ausreichend kleine
Korngro¨ße erreichen.
Fu¨r das in der vorliegenden Arbeit verwendete Sintermodell mit intrinsi-
scher Korngrenzmobilita¨t als Kornwachstumsmechanismus ist Σ nach oben
beschra¨nkt (Abb. 4.1(a)). Fu¨r große Werte von D̂/D wird deshalb keine
vollsta¨ndige Verdichtung erreicht.
4.2 Skalenabha¨ngigkeit der Sinterpfade
In Kap. 2.3 wird beschrieben, dass der Einﬂuss der anfa¨nglichen Korngro¨ße
auf die mikrostrukturelle Entwicklung beim Sintern experimentell schwie-
rig zu bestimmen ist. Um zu kla¨ren, ob allein die schwierige Aufbereitung
feiner Pulverrohstoﬀe die fu¨r nanokristalline Materialien ha¨uﬁg beobachtete
schlechte Verdichtung verursacht, mu¨ssten identisch aufbereitete Gefu¨ge un-
terschiedlicher Korngro¨ße hergestellt werden, was praktisch unmo¨glich ist.
Im Folgenden wird theoretisch untersucht, welchen Einﬂuss die Korngro¨ße
auf die mikrostrukturelle Entwicklung eines regelma¨ßigen, und von Herstel-
lungsfehlern freien, Gefu¨ges hat. Die Ergebnisse zu Sinterpfaden aus Kap. 4.1
reichen dazu nicht aus, da diese weder einen Wechsel von Sinter- und Korn-
wachstumsmechanismen annehmen noch eine gemeinsame A¨nderung von
Korngro¨ße und Sintertemperatur.
4.2.1 Wechsel von Kornwachstumsmechanismen
Fu¨r nanokristallines ZrO2 bestimmt Korngrenzdiﬀusion die Verdichtung.
Unklar ist dagegen, ob ein Wechsel des Kornwachstumsmechanismus statt-
ﬁndet. Das verwendete Modell beschreibt zwei mo¨gliche Mechanismen, die
das Kornwachstum beeinﬂussen, die Oberﬂa¨chendiﬀusion und die intrinsi-
sche Korngrenzmobilita¨t. Welchen Beitrag in diesem Modell diese beiden
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Mechanismen zur Kornwachstumsrate beitragen, ist durch den Quotienten
P der beiden zugeho¨rigen Terme in Gl. 2.44 gegeben:
P = S ·G2 · Φ̂1
Φ̂2
(4.10)





S ha¨ngt vom Material und von der Temperatur ab.
Es ist zu beachten, dass Gl. 4.10 und Gl. 4.11 fu¨r einen einzelnen Zeit-
punkt gelten, fu¨r den ρ, T und G auszuwerten sind.
Abb. 4.3(a) zeigt eine Mechanismenkarte, die die Bedingungen angibt,
unter denen die Oberﬂa¨chendiﬀusion oder die intrinsische Korngrenzmobi-
lita¨t die Kornwachstumsrate bestimmen. Die eingezeichneten Linien Sc(ρ)
geben die Bedingung P = 1 in Gl. 4.10 an, unter denen beide Mechanismen
den gleichen Einﬂuss auf die Kornwachstumsrate besitzen. Die gestrichelten
Linien gelten fu¨r ψ = 130◦ und Korngro¨ßen von 10 nm, 50 nm, 250 nm
und 1250 nm, wa¨hrend die daneben liegenden Linien fu¨r ψ = 170◦ gelten.
Der Einﬂuss des Dihedralwinkels ist klein im Vergleich zu dem Eﬀekt der
Korngro¨ße.
Fu¨r S > Sc (Mb groß, Ds klein) wird die Kornwachstumsrate u¨ber-
wiegend durch Oberﬂa¨chendiﬀusion bestimmt, wa¨hrend fu¨r S < Sc (Mb
klein, Ds groß) die Poren so mobil sind, dass sie die Korngrenze nicht eﬀek-
tiv zuru¨ckhalten ko¨nnen, und die intrinsische Korngrenzmobilita¨t die Korn-
wachstumsrate bestimmt. Der U¨bergang zwischen mittlerem und Endstadi-
um des Sinterns ist an einem leichten Sprung der Kurven erkennbar. Dieser
Sprung ist, wie in Kap. 5.1 na¨her beschrieben ist, gegla¨ttet worden, indem
zwischen 90%TD und 94%TD Sc linear von dem Wert fu¨r das mittlere zu
dem Wert fu¨r das Endstadium u¨bergeht. Der Sprung zeigt, dass geschlosse-
ne Poren mobiler sind als oﬀene und Korngrenzen schlechter zuru¨ckhalten
ko¨nnen.
Abb. 4.3(a) entha¨lt neben qualitativen Informationen auch quantitative.
Bei einer gegebenen Korngro¨ße und einem bekannten Dihedralwinkel ent-
spricht jeder Punkt S(ρ) einem Verha¨ltnis P der Anteile von Oberﬂa¨chen-






Beispielsweise ist fu¨r G = 250 nm, ψ = 130◦ und S = 1016 m−2 bei
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Abbildung 4.3: Bedingungen, unter denen Oberﬂa¨chendiﬀusion oder int-
rinsische Korngrenzmobilita¨t die Kornwachstumskinetik bestimmen in zwei
a¨quivalenten Darstellungen. Die Linien markieren die Zusta¨nde (a) Sc bzw.
(b) Gc (siehe Text) fu¨r ψ = 130
◦ (gestrichelt) und ψ = 170◦ (durchgezogen).
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ρ = 85% Sc = 10
15 m−2 und die Oberﬂa¨chendiﬀusion hindert Ko¨rner
zehnmal eﬀektiver am Wachsen als die intrinsische Korngrenzmobilita¨t. In
Gl. 2.44 ist der Term proportional zu D−1s zehnmal so groß wie der Term
proportional zu M−1b .
Abb. 4.3(b) entha¨lt die gleichen Informationen wie Abb. 4.3(a), diesmal
aber in einer Darstellung von G u¨ber ρ. Die eingezeichneten Linien geben die
Bedingungen Gc(ρ) an, fu¨r die P = 1 in Gl. 4.10 ist. Fu¨r G > Gc dominiert
Oberﬂa¨chendiﬀusion die Kornwachstumsrate, fu¨r G < Gc die intrinsische
Mobilita¨t. In dieses Diagramm kann ein Sinterpfad eingezeichnet werden. Ein
mo¨glicher Wechsel des Kornwachstumsmechanismus liegt dort vor, wo der
Sinterpfad die zugeho¨rige Kurve Gc(ρ) u¨berschneidet. Bei niedrigen Dichten
kann Oberﬂa¨chendiﬀusion die Kornwachstumsrate bestimmen, wa¨hrend sie
fu¨r ho¨here Dichten, wenn die Poren kleiner sind, wenig Einﬂuss auf das
Kornwachstum hat.
4.2.2 Kombinierter Einﬂuss von Korngro¨ße und Sinter-
temperatur auf den Sinterpfad
Auch wenn beim U¨bergang zu kleineren Korngro¨ßen oder ho¨heren Dich-
ten kein Wechsel des Kornwachstumsmechanismus stattﬁndet, ko¨nnen fei-
nere Gefu¨ge anderen Sinterpfaden folgen als gro¨bere. In realistischen Fa¨llen
a¨ndert sich mit der Korngro¨ße die Sintertemperatur, die in annehmbaren
Zeiten zu Verdichtung fu¨hrt. Die Sintertemperatur kann wiederum den Sin-
terpfad beeinﬂussen (s. Kap. 4.1.1).
Verdichtung und Kornwachstum wurden fu¨r Korngro¨ßen von 10 nm, 50
nm, 250 nm und 1250 nm bei 70%TD simuliert. Die isothermen Sintertem-
peraturen wurden zusammen mit der Korngro¨ße variiert, so dass der Sin-
terko¨rper nach 640 min nur auf Kosten eines sehr starken Kornwachstums
weiter verdichtet werden konnte. Quantitativ ausgedru¨ckt war das Kriteri-
um fu¨r die Wahl der Sintertemperatur, dass nach 640 min eine Steigung des
normierten Sinterpfades, dG/(G0 · dρ) von 1000 erreicht wurde. Der genaue
Wert der Steigung beeinﬂusst die Ergebnisse nur unwesentlich.
Als realistische Werte fu¨r die Diﬀusionskonstanten von Korngrenz- und
Oberﬂa¨chendiﬀusion wurden die Ergebnisse der Auswertungen von Dilato-
meteruntersuchungen an 3Y-TZP u¨bernommen, die in Kap. 5.2.2 vorgestellt
werden (siehe Tab. 5.2):
ΩδbDb(1000
◦C) = 4,7·10−59 m6/s,
ΩδsDs(1000
◦C) = 9,8·10−57 m6/s.
Die intrinsische Korngrenzmobilita¨t wurde mit
Mb(1000
◦C) = 10−20 m4(Js)−1
abgescha¨tzt, was fu¨r S nach Gl. 4.11 einen Wert von 1,8 ·1016 m−2 und
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Tabelle 4.1: Fa¨lle, fu¨r die Sinterpfade berechnet wurden.
Abb. kornwachstumsraten- Aktivierungsenergien
bestimmender Mechanismus
4.4(a) Oberﬂa¨chendiﬀusion Qb = 696 kJ mol
−1
Qs = 696 kJ mol
−1
4.4(b) intrinsische Korngrenzmobilita¨t Qb = 696 kJ mol
−1
QM = 696 kJ mol
−1
4.5(a) Oberﬂa¨chendiﬀusion Qb = 696 kJ mol
−1
Qs = 478 kJ mol
−1
4.5(b) intrinsische Korngrenzmobilita¨t Qb = 696 kJ mol
−1
QM = 478 kJ mol
−1
damit eine realistische Gro¨ßenordnung ergibt.
Aufbauend auf die Ergebnisse von Kap. 4.1.1 wurden vier Fa¨lle un-
terschieden. Einerseits, dass die Kornwachstumsrate entweder durch Ober-
ﬂa¨chendiﬀusion oder durch die intrinsische Korngrenzmobilita¨t allein be-
stimmt wird. Andererseits wurde fu¨r beide Mechanismen angenommen, dass
ihre Aktivierungsenergie entweder kleiner oder gleich der Aktivierungsener-
gie fu¨r Korngrenzdiﬀusion ist. Die speziﬁschen Werte der Aktivierungsener-
gien wurden ebenfalls an die Simulationen in Kap. 5.2.2 angelehnt (siehe
Tab. 5.2). Tab. 4.1 fasst die vier Fa¨lle, die unterschieden wurden, und die
Aktivierungsenergien, die ihnen zugrunde liegen, zusammen.
Abb. 4.4 und Abb. 4.5 zeigen die errechneten Sinterpfade. Datenpunkte
wurden bei isothermen Sinterzeiten von 0, 5, 10, 20, 40, 80, 160, 320 und
640 min eingetragen.
In Abb. 4.4 werden gleiche Aktivierungsenergien fu¨r die Mechanismen
angenommen, die die Verdichtungs- und Kornwachstumsraten bestimmen.
Abb. 4.4(a) zeigt Sinterpfade unter der Annahme, dass die Oberﬂa¨chen-
diﬀusion das Kornwachstum bestimmt. In diesem Fall wird der Sinterpfad
weder von der Korngro¨ße noch von der Sintertemperatur beeinﬂusst. Da die
Temperaturen so angepasst sind, dass nach 640 min die gleiche Steigung des
Sinterpfades erreicht war, sind nicht nur die Sinterpfade identisch, sondern
auch ρ(t) und g(t), wie an den u¨bereinander liegenden Symbolen bei festen
Zeiten zu erkennen ist.
Wenn die intrinsische Korngrenzmobilita¨t die Kornwachstumsrate be-
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Abbildung 4.4: Sinterpfade fu¨r QV erdichtung = QKornwachstum. Die Korn-
wachstumsrate wird kontrolliert durch (a) Oberﬂa¨chendiﬀusion oder (b) in-
trinsische Korngrenzmobilita¨t.
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Abbildung 4.5: Sinterpfade fu¨r QV erdichtung > QKornwachstum. Die Korn-
wachstumsrate wird kontrolliert durch (a) Oberﬂa¨chendiﬀusion oder (b) in-
trinsische Korngrenzmobilita¨t.
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stimmt, sind die Sinterpfade um so ﬂacher, je kleiner die Korngro¨ße ist, wie
in Abb. 4.4(b) zu sehen ist. Bei einer anfa¨nglichen Korngro¨ße von 10 nm
wird das Material vollsta¨ndig dicht, bevor deutliches Kornwachstum statt-
ﬁndet. In diesem Fall wurde die Temperatur so gewa¨hlt, dass nach 640 min
die volle Dichte erreicht wird. Material mit G0 = 50 nm wurde nur 73%TD
dicht, und Material mit G0 = 250 nm konnte fast nicht verdichtet werden.
Die Temperaturen wurden beim U¨bergang von 10 nm zu 50 nm und 250 nm
nicht monoton erho¨ht. Die A¨nderung der Sinterpfade beruhte daher auf ei-
nem direkten Einﬂuss der Korngro¨ße.
Wenn die Aktivierungsenergie des Verdichtungsprozesses gro¨ßer als die
des Kornwachstumsprozesses ist, so werden bei einer Erho¨hung der Tem-
peratur zwar beide Mechanismen beschleunigt, die Verdichtung aber mehr
als das Kornwachstum. In diesem Fall fu¨hrt kurzes Sintern bei hohen Tem-
peraturen zu kleineren Ko¨rnern im Sinterko¨rper als Sintern bei niedrigeren
Temperaturen. Dieser Fall ist in Abb. 4.5(a) dargestellt. Dort wurde ange-
nommen, dass die Kornwachstumsrate durch Oberﬂa¨chendiﬀusion bestimmt
ist. Der Sinterpfad war umso steiler, je feiner das Gefu¨ge ist. Material mit
G0 = 10 nm erreichte in nur 5 min 93%TD. Die Korngro¨ße nahm aber auch
um einen Faktor g = 2, 6 zu, wa¨hrend gro¨bere Gefu¨ge kaum Kornwachstum
aufwiesen.
Wenn intrinsische Korngrenzmobilita¨t die Kornwachstumsrate bestimm-
te, war die Situation gerade umgekehrt, wie Abb. 4.5(b) zeigt. Die Daten fu¨r
G0 = 10 nm wurden wieder fu¨r eine Temperatur berechnet, bei der das Ma-
terial nach 640 min gerade dicht wurde. Material mit G0 = 50 nm erreichte
96%TD, Material mit G0 = 250 nm nur 73%TD.





In diesem Kapitel werden die mit dem optischen Dilatometer untersuchte
Verdichtung von frei sinternden Proben (Kap. 5.2) sowie gemessene Sinter-
schwindung und Kru¨mmung von Verbunden (Kap. 5.3) vorgestellt. Die ex-
perimentellen Daten werden verglichen mit Ergebnissen von Simulationen,
die in Kap. 5.1 beschrieben werden.
5.1 Simulation
Die Simulation baute auf der linear-viskosen Grundgleichung Gl. 2.18 und
der Kornwachstumsgleichung Gl. 2.44 auf und nutzte das in Kap. 2.2.6 be-
schriebene Sintermodell, das σs, Kv, Gv und G˙ als Funktionen der Material-
und Gefu¨gekenngro¨ßen ausdru¨ckt.
Die Integrale, die das Kra¨fte- (Gl. 2.63) und das Momentgleichgewicht
(Gl. 2.64) einer kosinternden, du¨nnen, isotropen Platte beschreiben, wurden
numerisch gelo¨st. Dazu wurde jede Schicht im Verbund in Ebenen unterteilt
und die Integrale durch Summen u¨ber diese Ebenen ersetzt. Die Anzahl der
Ebenen wurde variiert, um sicherzustellen, dass die Diskretisierungs- und
die Rundungsfehler klein waren. Jede Schicht wurde demnach in 50 Ebenen
unterteilt.
Verkru¨mmt sich ein Verbund wa¨hrend des Kosinterns, so wird eine ur-
spru¨nglich homogene Schicht inhomogen. Dies wurde in den Simulationen
dadurch beru¨cksichtigt, dass fu¨r jede Ebene separat die Dichte, die Sinter-
spannung, die Viskosita¨ten und die Korngro¨ße bestimmt wurden.
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Kra¨fte- und Momentgleichgewicht wurden nach 
˙0 und κ˙ aufgelo¨st, die
zusammen mit der Verdichtungsrate nach Gl. 2.20 die Schwindungsraten an
jedem Ort im Verbund vollsta¨ndig beschreiben.
Die Ratengleichungen fu¨r 
˙0, κ˙, ρ˙ und G˙ (Gl. 2.44) wurden mit einem ex-
pliziten Zeitschrittverfahren integriert, bei dem mit jedem Schritt die Korn-
gro¨ße, die Dichte, die Temperatur, σs,Kv und Gv aktualisiert wurden. Eben-
so wurden die Schichtdicken im Verbund und damit die Integrationsgrenzen
fu¨r Kra¨fte- und Momentgleichgewicht (Gl. 2.63 und Gl. 2.64) aktualisiert.
Das Simulationsprogramm wa¨hlte automatisch kleine Zeitschritte, wenn
entweder die Schwindungsrate oder die Kru¨mmungsrate des Verbunds groß
waren, und ansonsten gro¨ßere Schritte. Die minimale Anzahl der Zeitschritte
wurde variiert, um sicherzustellen, dass die numerischen Fehler klein waren.
Demnach wurde sichergestellt, dass sich in einem Zeitschritt die Schwindung
um weniger als 0,04% und die Kru¨mmung um weniger als 0,06 m−1 a¨nderten.
Voraussetzung fu¨r die Simulation ist, dass die zu simulierende Probe
u¨berall thermodynamische Gleichgewichtsoberﬂa¨chen ausgebildet hat, was
bei ρ > ρ0 = 70%TD angenommen wird. Dieser Zustand wird im Folgenden
Anfangszustand genannt, um ihn vom Gru¨nzustand nach dem Entbindern
zu unterscheiden. Soweit wie mo¨glich wurden Korngro¨ße G0, Dichte, Tem-
peratur, Schwindung und Kru¨mmung der sinternden Gefu¨ge zum Zeitpunkt
des Simulationsbeginns gemessen und fu¨r die Simulation u¨bernommen. Der
Referenzpunkt, an dem alle Dehnungen und Kru¨mmungen Null sind, ist der
Gru¨nzustand.
Die Dicken δb und δs der Schichten, in denen Korngrenz- und Ober-
ﬂa¨chendiﬀusion stattﬁnden, wurden zu 0,5 nm abgescha¨tzt und die speziﬁ-
sche Korngrenzenergie γb zu 1 J/m
2. Da einige der Parameter, die in das
Sintermodell eingehen, insbesondere die Diﬀusionskonstanten und zugeho¨ri-
gen Aktivierungsenergien, nicht genau bekannt sind, wurde die Simulation
in einen Simplex-Algorithmus eingebettet, der die Simulation immer wieder
aufruft und dabei mehrere die Simulation steuernde Parameter gleichzeitig so
vera¨ndert, dass die Simulationsergebnisse mo¨glichst gut zu den experimen-
tellen Ergebnissen passen. Die Abweichung ∆ wurde durch die gewichtete

















Die Summe geht u¨ber die insgesamt N Datenpunkte aller Messungen,
die gleichzeitig angepasst wurden. Die Gewichtung von Schwindungs- und
Kru¨mmungsdaten erfolgte mit typischen gemessenen Werten von 0,15 und
30 m−1, respektive.
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Tabelle 5.1: Korngro¨ßen der untersuchten Proben bei 70%TD.
Heizrate 50 K/h 200 K/h 600 K/h
Z18 - 18 nm -
Z59 - 59 nm -
YZ29 - 29 nm -
YZS 58 nm 48 nm 44 nm
ZP 76 nm 58 nm 48 nm
5.2 Frei sinterndes, nanokristallines
Zirconiumdioxid
In diesem Kapitel wird die gemessene Entwicklung der Dichte verschiedener
Proben aus nanokristallinem monoklinem ZrO2 und 3Y-TZP vorgestellt und
mit simulierten Daten verglichen. Die Diﬀusionskonstanten und zugeho¨rigen
Aktivierungsenergien wurden so angepasst, dass die simulierte Verdichtung
mo¨glichst gut mit der gemessenen u¨bereinstimmt (Kap. 5.2.2). Die so gefun-
denen Parameter dienten zur Voraussage der Verdichtung von weiteren frei
sinternden Proben, die sich von den ersten durch das Temperaturprogramm
des Sinterns und in einigen Fa¨llen durch die Korngro¨ße und die Herstellungs-
weise unterscheiden (Kap. 5.2.3). Zuna¨chst werden jedoch die fu¨r das Sintern
wichtigen Eigenschaften der Proben vorgestellt.
5.2.1 Probencharakterisierung
Aus Z18, Z59, YZ29, YZS und ZP wurden frei sinternde Proben pra¨pa-
riert, wie in Kap. 3.1 beschrieben. Werden isotrope Schwindungen angenom-
men, so la¨sst sich aus Schwindung und Dichte der gesinterten Proben die
Gru¨ndichte zuru¨ckrechnen. Sie ließ sich auf ±0,5%TD genau zu 57,9%TD
(Z18), 57,6%TD (Z59), 58,5%TD (YZ29), 56,9%TD (YZS) und 63,9%TD
(ZP) bestimmen.
Einige Proben wurden mit den fu¨r die Ergebnisse verwendeten Heiz-
raten bis etwa zu dem Punkt geheizt, an dem sie ρ = 70%TD erreichen,
und schnell wieder abgeku¨hlt. Dies gestattet die Untersuchung des Anfangs-
zustandes fu¨r die Simulationen. REM-Aufnahmen von Bruchﬂa¨chen von
Z18, Z59 und YZ29 sind in Abb. 5.1 dargestellt. Die Dichten und Korn-
gro¨ßen dieser Proben betragen 80,0%TD/50 nm (Z18), 67,9%TD/56 nm




Abbildung 5.1: REM-Aufnahmen von Bruchﬂa¨chen von (a) Z18,
(b) Z59 und (c) YZ29. Dichte/Korngro¨ße betragen (a) 80,0%TD/50 nm,
(b) 67,9%TD/56 nm und (c) 68,5%TD/29 nm.
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(a)
(b)
Abbildung 5.2: REM-Aufnahmen von Bruchﬂa¨chen von (a) YZS
und (b) ZP. Dichte/Korngro¨ße betragen (a) 71,5%TD/58 nm und
(b) 73,6%TD/68 nm.
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Abbildung 5.3: Porenverteilung der in Abb. 5.1 dargestellten Proben Z18,
Z59 und YZ29.
(Z59) und 68,5%TD/29 nm (YZ29). Abb. 5.2 zeigt das Gleiche fu¨r YZS
mit 71,5%TD/58 nm und ZP mit 73,6%TD/68 nm, respektive. Die Proben
besitzen ein homogenes Gefu¨ge, bis auf einige Makroporen mit Volumen-
anteilen kleiner 1,5%, die das Sinterverhalten des sie umgebenden Gefu¨ges
nicht merklich beeinﬂussen. Anhand a¨hnlicher REM-Aufnahmen wurde die
Korngro¨ße bei Dichten nahe 70%TD bestimmt und auf die Korngro¨ßeG0 bei
70%TD interpoliert, die fu¨r Z18, Z59 und YZ29 18 nm, 59 nm und 29 nm,
respektive, betra¨gt. YZS und ZP wurden mit unterschiedlichen Raten ge-
heizt, was zu unterschiedlichen Korngro¨ßen G0 bei 70%TD fu¨hrte. Fu¨r YZS
wurde die Korngro¨ße zu 58 nm (50 K/h), 48 nm (200 K/h) und 44 nm
(600 K/h) sowie fu¨r ZP zu 76 nm (50 K/h), 58 nm (200 K/h) und 48 nm
(600 K/h) bestimmt. Die Korngro¨ßen sind in Tab. 5.1 aufgelistet. Eine a¨hn-
liche Abha¨ngigkeit der Korngro¨ße von der Heizrate wurde zuvor auch fu¨r
ZnO berichtet [Chu91].
An allen Proben wurden durch Stickstoﬀadsorption Porenverteilungen
gemessen, wie in Abb. 5.3 und Abb. 5.4 dargestellt. Es wurden keine Po-
ren gro¨ßer als die dargestellten festgestellt, die einen Durchmesser von 80%
der Korngro¨ße besitzen. Die oben erwa¨hnten Makroporen waren gro¨ßer als
200 nm, und damit gro¨ßer, als durch Stickstoﬀadsorption erfassbar ist.
68 5 Experimentelle Ergebnisse und Simulation










































Abbildung 5.4: Porenverteilung der in Abb. 5.2 dargestellten Proben YZS
und ZP.
5.2.2 Verdichtung frei sinternder Proben und Anpas-
sung der Simulation
Die Proben Z18, Z59 und YZ29 wurden mit einer Rate von 200 K/h geheizt
und bei vier verschiedenen Temperaturen (a-d) ohne a¨ußere Last in Luft
gesintert:
(a) 1000 K/ 15 h Haltezeit,
(b) 1040 K/ 4 h Haltezeit,
(c) 1060 K/ 15 h Haltezeit und
(d) 1100 K/ 10 h Haltezeit.
Die Verdichtung der Proben als Funktion der Zeit fu¨r die Temperatur-
programme (a-d) ist in Abb. 5.5(a-d) (Z18 und Z59) und Abb. 5.6 (YZ29)
dargestellt. Ebenfalls sind dort die Ergebnisse der Simulation zu ﬁnden, die
bei allen Proben und allen Temperaturprogrammen maximal um 8%TD,
meistens jedoch weniger als 2%TD, von den experimentellen Dichten abwei-
chen. Hier und im Folgenden bezeichnet t = 0 h den Zeitpunkt, an dem die
maximale Temperatur erreicht wird.
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Abbildung 5.5: Gemessene und simulierte Verdichtung von Z18 und Z59
mit Temperaturprogrammen (a-d).
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Abbildung 5.6: Gemessene und simulierte Verdichtung von YZ29mit Tem-
peraturprogrammen (a-d).
Die angepassten Werte fu¨r D0b und D
0
s sowie deren zugeho¨rige Aktivie-
rungsenergien Qb und Qs sind in Tab. 5.2 zusammen mit den anderen, der
Simulation zugrunde liegenden Parametern aufgelistet.
Die angepassten Werte vonMb waren fu¨r beide Dotiergrade so groß, dass
der zugeho¨rige Term in Gl. 2.44 vernachla¨ssigbar klein ist, die Kornwachs-
tumsrate also nur von der Oberﬂa¨chendiﬀusion bestimmt wird. Daher konn-
ten keine genauen Werte fu¨r M0b und QM bestimmt werden. Versuche, die
Verdichtung umgekehrt mit vernachla¨ssigbarem Anteil der Oberﬂa¨chendif-
fusion zu simulieren, fu¨hrten zu keinen brauchbaren Ergebnissen. Vor allem
konnte die Verdichtung von Z18 und Z59 mit ihren unterschiedlichen Korn-
gro¨ßen nicht gleichzeitig simuliert werden. Hier werden die unterschiedlichen
Korngro¨ßenabha¨ngigkeiten von Oberﬂa¨chendiﬀusion und intrinsischer Korn-
grenzmobilita¨t deutlich (Tab. 2.1 in Kap. 2.2.4).
Die Methode des Anpassens la¨sst keinen strengen Beweis zu, dass es nicht
doch Parametersa¨tze mit einer besseren U¨bereinstimmung von Simulation
und Experiment gibt. Doch wurden die Startwerte der Diﬀusionskonstanten
fu¨r die Anpassung um mehrere Gro¨ßenordnungen variiert, die der Aktivie-
rungsenergien um mehrere 100 kJ mol−1. Die Parameter konvergierten bis
auf 10 kJ mol−1 gegen die Aktivierungsenergien bzw. bis auf 30% gegen die
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Tabelle 5.2: Parameter, die zur Simulation der in Abb. 5.5 und Abb. 5.6
dargestellten Daten benutzt wurden.
Quelle Z18/Z59 YZ29
G0 bei 70%TD nm REM 18/59 29
γb J/m
2 gescha¨tzt 1 1
ψ Grad gescha¨tzt 130 130
Ω nm3 XRD 0,07044 0,06733
δb, δs nm gescha¨tzt 0,5 0,5
Db(1000
◦C) m2/s angepasst 1,1·10−20 1,4·10−21
Qb kJ mol
−1 angepasst 465 696
Ds(1000
◦C) m2/s angepasst 1,4·10−18 2,9·10−19
Qs kJ mol
−1 angepasst 257 478
Diﬀusionskonstanten, die in Tab. 5.2 aufgelistet sind. Parametersa¨tze, die
deutlich davon verschieden sind und dennoch eine gute U¨bereinstimmung
mit den experimentellen Daten ermo¨glichen, wurden nicht gefunden.
Weitere Simulationen wurden durchgefu¨hrt, in denen zusa¨tzlich je eine
der Aktivierungsenergien konstant gehalten wurde. Wich ihr Wert um bis
zu 50 kJ mol−1 von dem in Tab. 5.2 aufgelisteten Wert, konnten dennoch
die anderen Parameter so angepasst werden, dass die Abweichungsfunkti-
on Gl. 5.1 um weniger als 15% u¨ber dem gefundenen Minimalwert lag. In
gleicher Weise konnte eine Diﬀusionskonstante konstant bei Werten gehalten
werden, die bis zu einen Faktor 4 von denen in Tab. 5.2 abwichen. Der Fehler
in der Bestimmung der Aktivierungsenergie wird demnach auf 50 kJ mol−1
gescha¨tzt, der in der Bestimmung der Diﬀusionskonstanten auf einen Faktor
4. Das Verha¨ltnis Db/Ds, das nach Kap. 4.1.1 die Korngro¨ßenentwicklung
G(ρ) beeinﬂusst, konnte auf 20% genau bestimmt werden.
5.2.3 Voraussage der Dichte frei sinternder Proben
Um die Aussagekraft der Simulationen zu pru¨fen, wurden die Ergebnisse des
vorangehenden Kapitels, insbesondere die dort gefundenen Diﬀusionskon-
stanten (Tab. 5.2) genutzt, um die Verdichtung von frei sinternden Proben
bei anderen Temperaturprogrammen und anderen Korngro¨ßen im Anfangs-
zustand vorauszusagen.
Dazu wurde YZ29 wie folgt gesintert: mit 200 K/h auf 1000◦C, 2 h Halt,
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Abbildung 5.7: Gemessene und vorausberechnete Verdichtung von YZ29
bei freiem Sintern unter dem dargestellten Temperaturprogramm.
danach mit 200 K/h auf 1040◦C, 2 h Halt, danach mit 200 K/h auf 1070◦C,
2 h Halt. Abb. 5.7 zeigt die gemessene Verdichtung im Vergleich mit der
vorausberechneten, die um maximal 2%TD abweicht.
Ferner wurden YZS und ZPmit 50 K/h, 200 K/h und 600 K/h auf 1120◦C
geheizt und bei dieser Temperatur 8 h gehalten. In Kap. 5.2.1 wurden bereits
die unterschiedlichen Korngro¨ßen G0 genannt, die durch die unterschiedli-
chen Heizraten bei 70%TD entstehen. Abb. 5.8 zeigt die gemessene Verdich-
tung von (a) YZS und (b) ZP im Vergleich mit der vorausberechneten. Die
Abweichungen betragen jederzeit weniger als 7%TD und meistens weniger
als 3%TD fu¨r beide Proben bei allen Temperaturprogrammen. Abweichun-
gen ergeben sich vor allem bei Dichten unter 75%TD und bei langsam ge-
heizten Proben. Bis kurz nachdem die maximale Temperatur erreicht wurde
(t = 0 h), verdichtete YZS schneller als ZP. Wenn YZS hohe Dichten er-
reichte, verlangsamte sich seine weitere Verdichtung, und ZP zeigte gro¨ßere
Verdichtungsraten.
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Abbildung 5.8: Gemessene und vorausberechnete Verdichtung von YZS
und ZP bei freiem Sintern.
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5.3 Sintern von Verbunden
5.3.1 Charakterisierung der Verbunde
Die Paste ZP wurde auf die 460 µm dicke Folie YZS einfach und vierfach
siebgedruckt. Die Dicke der Pastenschicht wurde an Querschliﬀen von gesin-
terten Proben gemessen. Sie war nicht konstant, sondern variierte u¨ber die
bedruckte Fla¨che, insbesondere bei der vierfach gedruckten Schicht, deren
Oberﬂa¨che durch die Abbildung der Siebstruktur Welligkeiten mit Ampli-
tuden bis zu 5 µm und Wellenla¨ngen von der Gro¨ßenordnung der Schicht-
dicke aufwies. Zwischen den Amplituden der unebenen Oberﬂa¨che wurden
die Schichtdicken zu 13 µm und 44 µm zu dem Zeitpunkt abgescha¨tzt, an
dem auch die weniger dichte Schicht von beiden – das ist die Folie – 70%TD
erreichte. Dieser Zeitpunkt konnte aus dem freien Sintern u¨bernommen wer-
de, da sich die Verdichtung des Substrats im Verbund von der bei freiem
Sintern nicht unterschied, wie in Kap. 5.3.2 beschrieben wird.
Die Korngro¨ße der Schichten im gesinterten Verbund sind die gleichen wie
die von frei gesinterten Proben. Daher wurde auch die anfa¨ngliche Korngro¨ße
von frei sinternden Proben u¨bernommen, wie sie in Kap. 5.2.1 angegeben
sind.
Der Einﬂuss des Substrats auf die Verdichtung des Dickﬁlms wa¨hrend des
Anfangsstadiums des Sinterns ist unbekannt. Die Dichte ρ0 des Dickﬁlms zu
dem Zeitpunkt, an dem das Substrat genau 70%TD besitzt, konnte aufgrund
der kleinen Teilchengro¨ße nicht gemessen werden. Daher wurde ρ0 mittels des
in Kap. 5.1 beschriebenen Simplex-Algorithmus so angepasst, dass die simu-
lierte Kru¨mmung mit der gemessenen mo¨glichst gut u¨bereinstimmte. Da die
Heizrate unterschiedliche Einﬂu¨sse auf Substrat und Dickﬁlm besitzt, wurde
fu¨r jede Aufheizrate separat ein ρ0 angepasst und zu 73,9%TD (50 K/h),
74,6%TD (200 K/h) und 71,3%TD (600 K/h) gefunden. Die Daten sind in
Tab. 5.3 zusammengestellt.
Die Verbunde wurden zu Proben von 4 mm x 25 mm zugeschnitten, die
ganzﬂa¨chig bedruckt waren, wie in Abb. 3.1 (Kap. 3.1.5) beschrieben ist. Die
Ausdehnung der Proben war wesentlich gro¨ßer als ihre Dicke von < 510 µm.
Die Verbunde wo¨lbten sich beim Sintern nicht ho¨her, als das 1,5-Fache ihrer
Dicke. Damit war sichergestellt, dass sie in ausreichender Genauigkeit durch
die Theorie du¨nner Platten beschrieben werden konnten. Abb. 5.9 zeigt eine
lichtmikroskopische Aufnahme eines Querschliﬀs durch einen Verbund mit
einer einfach gedruckten Pastenschicht. Scha¨digungen des Verbundes waren
nicht zu erkennen.
Da die Dickschicht aus undotiertem ZrO2 bestand, das Substrat aber
mit 3 Mol-% Y2O3 dotiert war, wurde untersucht ob Y in die Dickschicht
diﬀundiert ist. Dazu wurden Ro¨ntgenbeugungsuntersuchungen an der Dick-
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Tabelle 5.3: Dichten von YZS und ZP zu Beginn der Simulation.
Gru¨ndichte anfa¨ngliche Dichte im Verbund
Heizrate alle 50 K/h 200 K/h 600 K/h
YZS 56,9%TD 70,0%TD 70,0%TD 70,0%TD
ZP 63,9%TD 73,9%TD 74,6%TD 71,3%TD
Abbildung 5.9: Lichtmikroskopische Aufnahme vom Querschliﬀ eines ge-
sinterten Verbundes von YZS und einer einfach gedruckten Pastenschicht
ZP.
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Abbildung 5.10: Simulierte Verdichtung von frei sinterndem und kosin-
terndem ZP.
schichtoberﬂa¨che von gesinterten Verbunden gemacht. Dabei wurden nur
monokline Phasenanteile gefunden. Da die Ro¨ntgenstrahlung mehrere Mi-
krometer tief in die Dickschicht eindrang, wurde geschlossen, dass bei den
in der vorliegenden Arbeit benutzten Sintertemperaturen von bis zu 1120◦C
keine nennenswerte Diﬀusion von Y2O3 in ZrO2 stattfand.
5.3.2 Gemessene und vorausberechnete
Verdichtung und Kru¨mmung
Die laterale Schwindung des Verbundes ist identisch mit der des frei sintern-
den Substrats; die Dickschicht hat dann auch keine merkliche Wirkung auf
die Schrumpfung des Substrats senkrecht zur Verbundebene. Das Substrat
verdichtet demnach im Verbund genau so, wie es in Abb. 5.8(a) fu¨r freies
Sintern dargestellt ist. Die Simulationen geben diese Ergebnisse wieder; die
simulierte Schwindung in der Verbundebene beim Kosintern weicht von der
des frei sinternden Substrats um maximal 0,5% der urspru¨nglichen La¨nge
ab. Auf eine eigene graﬁsche Darstellung der Schwindungen des Verbunds
wurde deshalb verzichtet.
Dagegen a¨ndern sich die Schwindung der Dickschicht und damit ihre Ver-
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Abbildung 5.11: Gemessene (durchgezogene Linie) und simulierte (gestri-
chelte Linie) Kru¨mmung der Verbunde mit 13 µm (oﬀene Symbole) und
44 µm (ausgefu¨llte Symbole) dicken Druckschichten. Heizraten sind 50 K/h
(Quadrate), 200 K/h (Dreiecke) und 600 K/h (Kreise).
dichtung durch das Kosintern auf dem Substrat. Abb. 5.10 stellt die simu-
lierte Verdichtung von frei sinternden und kosinternden Schichten aus Paste
ZP gegenu¨ber. Wa¨hrend des Kosinterns ist die Dichte um bis zu 9,5%TD
ho¨her als wa¨hrend des freien Sinterns, da bis kurz nach t = 0 h das Substrat
schneller schwindet als die Pastenschicht. Am Ende der Sinterns besitzen
kogesinterte Dickschichten der Simulation zufolge eine um 0,5%TD–1,5%TD
ho¨here Dichte als die frei gesinterten Proben aus Paste ZP. Da sich die Korn-
wachstumsrate nicht direkt durch a¨ußere Kra¨fte vera¨ndert, stimmen die si-
mulierten Korngro¨ßen der frei gesinterten und der kogesinterten Proben auf
8% genau miteinander u¨berein, was durch Messungen besta¨tigt wurde.
Abb. 5.11 zeigt die gemessenen und simulierten Kru¨mmungen fu¨r bei-
de Schichtdickenverha¨ltnisse und fu¨r alle drei Heizraten. Die gemessene
Kru¨mmung zu Beginn der Simulation wurde als Anfangswert fu¨r die Si-
mulation u¨bernommen.
Die Kru¨mmung ist durchgehend negativ, gleichbedeutend damit, dass
sich die Dickschicht auf der konvexen (a¨ußeren) Seite des Verbundes beﬁndet,
und nimmt zu, solange das Substrat schneller schwindet als die Dickschicht.
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Die Verbunde kru¨mmen sich dann etwas zuru¨ck, werden aber nicht wieder
ﬂach. Dieses Verhalten ist auf die ho¨here Gru¨ndichte der Dickschicht vergli-
chen mit dem Substrat zuru¨ckzufu¨hren, die zu weniger Gesamtschrumpfung
fu¨hrt. Das Minimum der Kru¨mmung liegt bei -25 m−1 fu¨r Filmdicken von
13 µm und -65 m−1 fu¨r 44 µm. Weder das Minimum noch die Endwerte der
Kru¨mmung ha¨ngen stark von der Heizrate ab.
Der Unterschiede zwischen der gemessenen und der vorausberechneten
Kru¨mmung ist am deutlichsten bei langsamen Heizraten, vermutlich ein Er-
gebnis der Abweichungen in der vorausberechneten Verdichtung. Ferner liegt
das simulierte Minimum der Kru¨mmung des Verbundes mit 13 µm Dick-
schicht bei einer Heizrate von 600 K/h 0,3 h zu fru¨h. Dadurch weicht auch
die vorausberechnete Kru¨mmung zu spa¨teren Zeiten um etwa 14 m−1 von
den gemessenen ab. Mo¨glicherweise beruht dies auf schwer reproduzierbaren
Temperaturverla¨ufen bei solch hohen Heizraten.
5.3.3 Sinter- und Verbundspannungen
Die modellierte Sinterspannung ist in Abb. 5.12 dargestellt. Ihr Betrag
nimmt im mittleren Sinterstadium langsam mit der Dichte zu. Indem sich die
Poren schließen, steigt die mittlere Kru¨mmung der Porenoberﬂa¨che sprung-
haft an, was zu einem deutlich ho¨heren Betrag der Sinterspannung fu¨hrt
(vgl. hierzu die Beschreibung der Sinterspannung in Kap. 2.2.6.2). Dieser
U¨bergang ist zwischen 90%TD und 94%TD gegla¨ttet worden, aber immer
noch deutlich zwischen t = 0 h und t = 1 h zu bemerken. Bei 94%TD erreicht
die Sinterspannung den gro¨ßten Betrag mit Werten zwischen -130 MPa und
-265 MPa abha¨ngig von Material und Heizrate. Aufgrund der zunehmenden
Korngro¨ße nimmt der Betrag der Sinterspannung bei ho¨heren Dichten wieder
ab und erreicht schließlich einen etwa konstanten Wert von -100 MPa.
Die Sinterspannung ist zu jeder Zeit und unter allen vorliegenden Bedin-
gungen gro¨ßer als die Verbundspannung. Fu¨r eine Heizrate von 200 K/h sind
in Abb. 5.13(a) die Verbundspannungen in Verbunden mit unterschiedlichen
Filmdicken in vier verschiedenen Ebenen im Verbund dargestellt. (A-C) ge-
ben Ebenen im Substrat an, (A) gegenu¨ber der Dickschicht, (B) in der Mitte
des Substrats, und (C) an der Grenzﬂa¨che zur Dickschicht (siehe Graﬁk in
Abb. 5.13(a)). Ebene (D) liegt in der Dickschicht, die so du¨nn ist, dass es
keiner weiteren Unterteilung bedarf.
Der Unterschied zwischen den Verbundspannungen bei (A) und (B) ist
der gleiche wie der zwischen den Verbundspannungen bei (B) und (C). Das
zeigt, dass die Schichten trotz der Kru¨mmung des Verbunds jeweils nahe-
zu homogen sind. (B) gibt die mittlere Verbundspannung im Substrat an.
Sie besitzt das entgegengesetzte Vorzeichen wie die Verbundspannung in
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Abbildung 5.12: Sinterspannung von frei sinterndem Substrat und frei sin-
ternder Dickschicht.
der Dickschicht, ist aber im Betrag um einen Faktor kleiner, der anna¨hernd
dem inversen Verha¨ltnis der Schichtdicken im Gru¨nko¨rper entspricht, 13/460
und 44/460. Bis t = 0, 15 h ist das Substrat unter Zugspannung und die
Dickschicht unter Druckspannung, was der ho¨heren Schwindungsrate des
Substrats zu diesen Zeiten entspricht. Wenn beide Sinterraten gleich sind,
verschwindet die Verbundspannung. Ein Wechsel von 13 µm zu 44 µm Film-
dicke a¨ndert deutlich den Spannungszustand im Substrat, hat aber keinen
großen Einﬂuss auf die Verbundspannung im Dickﬁlm, da dieser im vorlie-
genden Fall bei beiden Schichtdicken dazu gezwungen wird, der lateralen
Schwindung des Substrats zu folgen.
Abb. 5.13(b) zeigt Verbundspannungen in der Mitte von Substrat und
Dickschicht fu¨r verschiedene Heizraten. Die Verbundspannungen im Substrat
sind zehnfach u¨berho¨ht dargestellt. Die anfa¨ngliche Filmdicke betra¨gt in al-
len Fa¨llen 44 µm. Ein Maximum der Verbundspannung entstand fu¨r alle
Heizraten bei t = 0 h, in der Dickschicht eine Druckspannung und im Sub-
strat eine Zugspannung. Der Betrag der Verbundspannung ist umso kleiner,
je gro¨ßer die Heizrate ist, obwohl der Verbund bei einer kleineren Heizrate
mehr Zeit hat, die Spannungen abzubauen. In der Dickschicht betrug sie
-12 MPa bei 50 K/h, aber nur -5 MPa fu¨r 600 K/h. Das Substrat erfuhr zu
dem gleichen Zeitpunkt 1,5 MPa bei 50 K/h und 0,4 MPa fu¨r 600 K/h. Nach
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Abbildung 5.13: (a) Verbundspannungen des mit 200 K/h geheizten Ver-
bundes fu¨r 13 µm und 44 µm Filmdicke in verschiedenen Ebenen (A-D). (b)
Verbundspannungen in der Mitte von YZS (zehnfach u¨berho¨ht) und ZP fu¨r
verschiedene Heizraten bei 44 µm Filmdicke.
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t = 0 h wurde der Betrag der Verbundspannung erneut maximal. Bei 50 K/h
waren die Verbundspannungen 15 MPa in der Dickschicht und -1,5 MPa im
Substrat und damit etwa doppelt so groß wie bei 200 MPa. Bei 600 K/h er-
reichten die Verbundspannungen -3,2 MPa in der Dickschicht und 0,3 MPa
im Substrat. Bei 600 K/h besaßen die Verbundspannungen das entgegen-
gesetzte Vorzeichen von denen bei 50 K/h und 200 K/h. Das abweichende
Verhalten bei 600 K/h ist darauf zuru¨ckzufu¨hren, dass der Simulation zufolge
die Dickschicht durch den Verbund noch fru¨her als bei 50 K/h und 200 K/h
nahezu dicht wird. Bereits bei t = 0, 35 h sind 99%TD erreicht. Dadurch ist
die Verdichtungsrate der Dickschicht so weit herabgesetzt, dass das Substrat
schneller schwindet und die Dickschicht unter Druckspannungen setzt. Nur




6.1 Sinterverhalten von nanokristallinem
Zirconiumdioxid
6.1.1 Ermittelte Diﬀusionsdaten
Einige der Diﬀusionsdaten aus Tab. 5.2 in Kap. 5.2.2 sind bereits zuvor
gemessen und vero¨ﬀentlicht worden. Okamoto et al. [Oka88] fu¨hrten Krie-
chexperimente an 3Y-TZP durch. Aus den von ihnen gefundenen Wer-
ten fu¨r D0b und der Aktivierungsenergie von Qb = 573 kJ mol
−1 ﬁn-
det man Db(1000
◦C) = 9, 0 · 10−20 m2 s−1 verglichen mit Db(1000◦C) =
1, 4 · 10−21 m2 s−1 und Qb = 696 kJ mol−1 nach Tab. 5.2. Akash und Mayo
[Aka00] untersuchten das Wachstum von Sinterha¨lsen und die Gla¨ttung von
Poren, um eine Diﬀusionskonstante fu¨r Oberﬂa¨chendiﬀusion derart zu ﬁn-
den, dass γsΩδsDs(1170
◦C)= 3, 9 · 10−57 J m4 s−1 und Qs = 531 kJ mol−1,
wa¨hrend man aus Tab. 5.2 γsΩδsDs(1170
◦C)= 1, 8·10−54 J m4 s−1 undQs =
478 kJ mol−1 entnimmt. Die Werte fu¨r Ds sind nicht direkt miteinander ver-
gleichbar, da Akash und Mayo γs = 0, 3 J m
−2 und δs = 0, 3 nm angenommen
haben, statt γs = 1 J m
−2 und δs = 0, 5 nm, wie in der vorliegenden Ar-
beit. Rankin und Sheldon [Ran95] untersuchten die Sprungfrequenz einzelner
Cluster auf der Oberﬂa¨che von undotiertem ZrO2 mit einem Transmissions-
Elektronenmikroskop und fanden dadurch die Diﬀusionskonstante fu¨r Ober-
ﬂa¨chendiﬀusion bei 1100◦C zwischen 2·10−18 m2 s−1 und 2·10−17 m2 s−1. In
der vorliegenden Arbeit wurde Ds(1100
◦C) = 8, 2 · 10−18 m2 s−1 gefunden.
Deutliche Unterschiede zwischen den in der vorliegenden Arbeit und in
der Literatur gefundenen Diﬀusionskonstanten bestehen lediglich bei Ds von
3Y-TZP. Mo¨gliche Gru¨nde fu¨r die Abweichungen sind unterschiedliche Frem-
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datomgehalte, die die Eigenschaften der Grenzﬂa¨chen a¨ndern ko¨nnen, ins-
besondere wenn die Fremdatome bevorzugt an die Grenzﬂa¨chen segregieren
und dort lokal hohe Konzentrationen bilden ko¨nnen. Weitere Ursachen fu¨r
Abweichungen der Diﬀusionswerte ergeben sich aus den unterschiedlichen
Messmethoden und den Annahmen bei ihrer Auswertung.
Dagegen la¨sst sich annehmen, dass die Diﬀusionskonstanten unabha¨ngig
von der Korngro¨ße sind, solange die Abmessung des mit einem Diﬀusions-
schritt bewegten Volumens klein gegenu¨ber der Korngro¨ße ist. Dies ist auch
bei den hier untersuchten Werkstoﬀen trotz der kleinen Korngro¨ße der Fall.
6.1.2 Kornwachstum bei niedrigen Temperaturen
Die Aktivierungsenergie des Kornwachstumsprozesses nach Tab. 5.2 in
Kap. 5.2.2 ist kleiner als die des Verdichtungsprozesses. Das bedeutet, dass
sich bei einer Senkung der Sintertemperatur zwar beide Prozesse verlang-
samen, die Verdichtung jedoch mehr als das Kornwachstum. Dies ist in
U¨bereinstimmung mit den gemessenen Korngro¨ßen G0 von YZS und ZP bei
70%TD, die umso kleiner sind, je schneller das Material aufgeheizt wurde.
Fu¨r YZS betra¨gt die Korngro¨ße 58 nm bei einer Aufheizrate von 50 K/h und
44 nm bei 600 K/h, fu¨r ZP 76 nm bei 50 K/h und 48 nm bei 600 K/h (siehe
Kap. 5.2.1).
Ostrowski und Ro¨del [Ost99] fanden, dass feinko¨rniges Al2O3 bei nied-
rigen Dichten einen ho¨heren Elastizita¨tsmodul besitzt als grobko¨rnigeres,
wa¨hrend sie bei ho¨heren Dichten gleich sind. A¨hnlich fanden Merkert et al.
[Mer] bei nanokristallinen Gefu¨gen niedriger Dichte aus Y2O3 eine ho¨here
Festigkeit als bei gro¨beren Gefu¨gen. Mo¨glicherweise sind beide Ergebnisse
unter anderem auf die unterschiedlichen Aktivierungsenergien Qb und Qs
zuru¨ckzufu¨hren, was in feinerem Material schon bei niedrigeren Temperatu-
ren zu einer Sinterhalsbildung fu¨hrt, ohne dass eine merkliche Verdichtung
stattﬁndet.
6.1.3 Vergleich von monoklinem ZrO2 und 3Y-TZP
Tab. 5.2 in Kap. 5.2.2 zeigt, dass die Aktivierungsenergie Qb der Korngrenz-
diﬀusion als Verdichtungsmechanismus fu¨r 3Y-TZP gro¨ßer ist als fu¨r mono-
klines ZrO2, Db bei 1000
◦C jedoch kleiner. Abb. 6.1 zeigt die Temperatur-
abha¨ngigkeit der Diﬀusionskonstanten in Arrheniusdarstellung.
Es gibt eine Temperatur, bei der beide Materialien die gleiche Diﬀusions-
konstante des Verdichtungsmechanismus besitzen. Sie liegt bei etwa 1130◦C.
3Y-TZP verdichtet bei ho¨heren Temperaturen schneller und bei niedrigeren
Temperaturen langsamer als monoklines ZrO2 mit gleicher Korngro¨ße und
gleicher Gefu¨gemorphologie. Nahe dieser Temperatur, bei 1110◦C, stimmen
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Abbildung 6.1: Diﬀusionskonstanten von undotiertem ZrO2 und 3Y-TZP
aus Tab. 5.2 in Arrheniusdarstellung.
auch die Werte fu¨r Ds beider Werkstoﬀe miteinander u¨berein. In diesem
Temperaturbereich besitzen Werkstoﬀe aus monoklinem ZrO2 und 3Y-TZP
mit gleicher Korngro¨ße und Gefu¨gemorphologie sowohl die gleiche Verdich-
tung als auch das gleiche Kornwachstum.
6.2 Sinterpfade
6.2.1 Gemeinsamkeiten von Sinterpfaden
In Abb. 2.9 wurden bereits aus der Literatur bekannte Sinterpfade nanokri-
stalliner Materialien vergleichbar gemacht, indem die Korngro¨ße als Vielfa-
ches der Korngro¨ße bei 70%TD angegeben wurde. Dieser Normierung liegt
der in Kap. 2.1.5 diskutierte Befund zugrunde, dass bis zu etwa dieser Dich-
te das Gefu¨ge kompakter Proben eine Homogenisierung erfa¨hrt, so dass die
Mikrostrukturen, die im weiteren Verlauf des Sinterns entstehen, trotz unter-
schiedlicher Herstellungsweisen einander a¨hnlich sind. Die a¨hnlichen Verla¨ufe
der in Abb. 2.9 dargestellten Sinterpfade zwischen 70%TD und 90%TD ist
ein weiterer Hinweis auf eine Gefu¨gehomogenisierung.
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Jedoch sind diese Sinterpfade nach den Ergebnissen von Kap. 4.1.1 nur
bedingt miteinander vergleichbar. Ha¨uﬁg werden die Korngro¨ßen bei gerin-
gen Dichten an Proben bestimmt, die bei niedrigerer Temperatur gesintert
wurden als Proben mit hoher Dichte. Wenn die Aktivierungsenergien des
Verdichtungsmechanismus’ gro¨ßer als die des Kornwachstumsmechanismus’
ist, folgen die Proben verschiedenen Sinterpfaden. Werden die Endpunkte
dieser Sinterpfade zu einem scheinbaren Sinterpfad zusammengesetzt, be-
sitzt der eine geringere Kru¨mmung als die tatsa¨chlichen Sinterpfade.
Dennoch lassen sich bei den gefundenen Sinterpfaden einige Gemeinsam-
keiten feststellen. Sinterpfade von Materialien, die isotherm u¨ber 95%TD
dicht gesintert werden ko¨nnen, zeigen zwischen 70%TD und 90%TD ein
Kornwachstum um einen Faktor kleiner als 2,5. Der wesentliche Beitrag zum
Kornwachstum bei isothermem Sintern kommt wa¨hrend der letzten 5%TD
der Verdichtung zustande.
6.2.2 Skalenabha¨ngigkeit von Sinterpfaden
Der Einﬂuss einer kombinierten A¨nderung von Korngro¨ße und Sintertempe-
ratur auf den Sinterpfad g(ρ) = G(ρ)/G0 (Kap. 4.2.2) la¨sst sich mit Hil-
fe der Ergebnisse u¨ber parameterfreie Darstellungsweisen des Sinterpfades
(Kap. 4.1.1) interpretieren.
Dazu mu¨ssen die Ergebnisse u¨ber parameterfreie Darstellungen des Sin-
terpfades zuna¨chst auf die in Kap. 4.2.2 gemachten Annahmen spezialisiert
werden. Wenn die Verdichtung durch Korngrenzdiﬀusion und Kornwachstum
























Fu¨r das in der Simulation verwendete Modell ist der reduzierte Sinterpfad
Σ in Kap. 4.1.2 beschrieben. Unabha¨ngig vom mikrostrukturellen Modell
aber fehlt in Gl. 6.1 ein direkter Einﬂuss der Korngro¨ße G0 bei 70%TD
auf den Sinterpfad. Gilt zusa¨tzlich Qs − Qb = 0, so verschwindet auch die
Temperaturabha¨ngigkeit in Gl. 6.1, und der normierte Sinterpfad G(ρ)/G0
la¨sst sich weder durch die Temperatur noch durch die Korngro¨ße a¨ndern
(Abb. 4.4(a)). Die Skalenabha¨ngigkeit des Sinterpfades fu¨r den Fall Qs −
Qb 
= 0 (Abb. 4.5(a)) ist kein direkter Korngro¨ßeneﬀekt, sondern kommt
durch die gleichzeitige A¨nderung der Temperatur zustande.
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Ist dagegen die intrinsische Korngrenzmobilita¨t kornwachstumsbestim-
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. (6.2)
Der direkte Einﬂuss der Korngro¨ße auf den Sinterpfad ist durch den Term G20
gegeben, wa¨hrend die Temperaturabha¨ngigkeit im Wesentlichen auf die Dif-
ferenz der Aktivierungsenergien zuru¨ckzufu¨hren la¨sst. Der zusa¨tzliche Term
kT , der in Gl. 6.2 bei den Diﬀusionskonstanten auftaucht, hat einen kleinen
Einﬂuss verglichen mit dem Exponentialterm. Fu¨r den Fall QM −Qb = 0 ist
die Temperaturabha¨ngigkeit von Gl. 6.2 klein. Die ﬂachere Verlauf der nor-
mierten Sinterpfade fu¨r feinere Gefu¨ge ist demnach ein direkter Eﬀekt der
kleineren Korngro¨ße (Abb. 4.4(b)). Die fu¨r nanokristalline Materialien ha¨uﬁg
festgestellten steileren Sinterpfade – in Abb. 2.9 hat nur ein Material die volle
Dichte erreicht – sind dagegen ein Hinweis darauf, dass Oberﬂa¨chendiﬀusi-
on die Kornwachstumsrate bestimmt. Ein weiterer Grund bleibt jedoch auch
die schwierigere Aufbereitung der Gru¨nko¨rper mit einer womo¨glich sta¨rkeren
Agglomeration.
Im Fall QM −Qb 
= 0 (Abb. 4.5(b)) wirken die A¨nderung der Korngro¨ße
und die entsprechende Anpassung der Temperatur gegensa¨tzlich. Kleinere
Korngro¨ßen bewirken wie fu¨r den Fall QM −Qb = 0 zuna¨chst ﬂachere Sin-
terpfade. Andererseits wird das Kornwachstum durch die gleichzeitig ab-
nehmende Temperatur um einen kleineren Faktor verlangsamt als die Ver-
dichtung, was zu steileren Sinterpfaden fu¨hrt. Das Ergebnis ha¨ngt von dem
gewa¨hlten Material und der gewa¨hlten Sintertemperatur ab. Fu¨r ZrO2, von
dem die Diﬀusionskonstanten, Aktivierungsenergien und Temperaturen fu¨r
die Berechnung der Sinterpfade in Abb. 4.5(b) u¨bernommen wurden, erge-
ben feinere Gefu¨ge ﬂachere Sinterpfade. Wa¨ren beispielsweise Qb = 700 kJ
mol−1 und QM = 300 kJ mol−1, so wa¨re der Eﬀekt gerade umgekehrt und
ein mo¨glicher Grund fu¨r ein schlechtes Sintern von nanokristallinen Gefu¨gen.
Zusammenfassend la¨sst sich feststellen, dass ein reines, nanokristallines
Gefu¨ge dann ﬂachere Sinterpfade aufweist, wenn die intrinsische Korngrenz-
mobilita¨t das Kornwachstum dominiert, was bei Korngro¨ßen unterhalb ei-
nes kritischen Wertes Gc(ρ) mo¨glich ist, der in Abb. 4.3(b) dargestellt ist.
Oberhalb dieser Grenze verursacht die Verwendung feinerer Pulverrohstoﬀe
steilere Sinterpfade.
Fu¨r das verwendete monokline ZrO2 und 3Y-TZP wurde trotz der kleinen
Korngro¨ße gefunden, dass der Einﬂuss der intrinsischen Korngrenzmobilita¨t
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auf das Kornwachstum vernachla¨ssigbar ist. Die untersuchten Proben besa-
ßen bei allen ausgewerteten Dichten Korngro¨ßen > Gc.
6.2.3 Heißisostatisches Pressen
Neben dem freien Sintern ist auch das heißisostatische Pressen technisch
bedeutsam, beispielsweise fu¨r die Verdichtung von SiC, Si3N4 oder AlN.
In diesem Kapitel soll untersucht werden, in wie weit die Ergebnisse fu¨r
freies und isothermes Sintern (Kap. 4.1) auch auf heißisostatisches Pressen
anwendbar sind.
Wenn der isostatische, von außen aufgebrachte Druck σm wesentlich
gro¨ßer als die Sinterspannung σs des Werkstoﬀs ist, la¨sst sich in Gl. 2.18
σs vernachla¨ssigen. Da fu¨r isostatisches Pressen die deviatorische Spannung







was Gl. 2.21 entspricht, wenn als Triebkraft σs gegen σm austauscht wird.
σm ist aber anders als σs unabha¨ngig von Material und Gefu¨ge, insbeson-
dere von Korngro¨ße, Dichte, speziﬁscher Oberﬂa¨chenenergie und Dihedral-
winkel. Dennoch ergibt sich fu¨r das heißisostatische Pressen durch Einsetzen
von Gl. 2.27 und Gl. 6.3 eine Verdichtungsrate, die eine a¨hnliche Form hat
wie die freie Sinterrate:
− ρ˙
ρ
= G−n+1 · D(M,T ) · σm · K˜−1v (ρ, ψ). (6.4)
Gl. 6.4 ergibt sich formal aus der freien Sinterrate Gl. 2.29 durch folgenden
Austausch:
n→ n− 1, γs → −σm und Φ→ K˜−1v . (6.5)
So lassen sich die Ergebnisse u¨ber isothermes, freies Sintern (Kap. 4.1) prin-
zipiell auch auf isothermes, heißisostatisches Pressen u¨bertragen. Allerdings
ko¨nnen beim heißisostatischen Pressen so hohe Schwindungsraten auftreten,
dass das Gefu¨ge von der thermodynamisch stabilen Form abweicht, wie in
Kap. 6.5 diskutiert wird.
6.3 Lineare Beschreibung des freien, isother-
men Sinterns
In Kap. 4.1 ist beschrieben, dass sich das freie und isotherme Sintern verein-
facht darstellen la¨sst. Der Sinterpfad G(ρ)/G0 la¨sst sich auf den reduzierten
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Sinterpfad Σ zuru¨ckfu¨hren, der von Material, anfa¨nglicher Korngro¨ße und
Temperatur unabha¨ngig ist und die mikrostrukturellen Details des sinterden
Gefu¨ges zusammenfasst.
Damit la¨sst sich das gekoppelte Diﬀerentialgleichungssystem fu¨r Verdich-
tung (Gl. 2.29) und Kornwachstum (2.31) entkoppeln, indem der Sinterpfad
nach Gl. 4.6 bzw. 4.7 in die Verdichtungsgleichung eingesetzt wird. Es folgt
eine Gleichung, die die Verdichtungsrate unter Beru¨cksichtigung des Korn-
wachstums angibt. Wie in Kap. 4.1 sind zwei Fa¨lle zu unterscheiden:
(A) n 
= m: (




= (−n+m) · A · Σ +B n−mn (6.6)
(B) n = m:
ln
(
ρ˙ · (1 s)
Φ · ρ
)
= (−n) ·A · Σ + lnB. (6.7)
In beiden Fa¨llen sind die Gro¨ßen A und B deﬁniert durch
A(M, T ) =
D̂(M, T )




B(G0,M, T ) = G
−n
0 · D(M, T ) · γs(M) · (1 s). (6.9)
Alle Terme links und rechts des Gleichheitszeichens von Gl. 6.6 bis Gl. 6.9
sind – gegebenenfalls durch Multiplikation mit (1 Sekunde) – einheitenlos.
Fu¨r den Fall n = m wird der mit (n−m)/n potenzierte Faktor in A zu 1.
A und B sind die zwei Kombinationen von Material M , Temperatur T und
anfa¨nglicher Korngro¨ße G0, die das freie, isotherme Sintern eines beliebigen
Materials bestimmen. Sie ergeben sich aus einer Auftragung der linken Seite
von Gl. 6.6 bzw. 6.7 u¨ber Σ als Steigung (A) und Achsenabschnitt (B) einer
Geraden durch die Messdaten. Eine Gerade ergibt sich jedoch nur, wenn das
mikrostrukturelle Modell, durch das die Funktionen Φ und Σ deﬁniert sind,
das freie Sintern richtig beschreibt. Mit der Auftragung kann das Sintermo-
dell u¨berpru¨ft werden.
In Abb. 6.2(a) ist die Verdichtung von YZS und ZP in der u¨blichen Dar-
stellung der Dichte als Funktion der Zeit bei 1120◦C nach einer Heizrate von
600 K/h dargestellt. In Abb. 6.2(b) wurden die Funktionen Φ und Σ des fu¨r
die Simulationen benutzten Sintermodells verwendet (Kap. 2.2.6), um die
linke Seite von Gl. 6.7 u¨ber Σ darzustellen. Es wurden ψ = 130◦ und Ober-
ﬂa¨chendiﬀusion als Kornwachstumsmechanismus angenommen. Die Dichte
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Abbildung 6.2: Schwindung von YZS und ZP bei freiem, isothermem Sin-
tern (a) in u¨blicher Darstellung als Funktion der Zeit und (b) nach Gl. 6.7.
Die eingezeichneten Geraden sind lineare Regressionen der Graphen.
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Tabelle 6.1: Diﬀusionskonstanten fu¨r ZrO2 aus linearer Auftragung in
Abb. 6.2 und aus Simulationen nach Tab. 5.2.
Db(1120
◦C) Ds(1120◦C)
[m2 s−1] [m2 s−1]
YZS aus Abb. 6.2(a) 1, 3 · 10−18 6, 7 · 10−17
nach Tab. 5.2 4, 0 · 10−19 1, 3 · 10−17
ZP aus Abb. 6.2(b) 4, 2 · 10−19 8, 8 · 10−18
nach Tab. 5.2 4, 9 · 10−19 1, 3 · 10−17
ist ebenfalls eingezeichnet. Der lineare Verlauf der Messdaten zeigt noch-
mals die Brauchbarkeit des Sintermodells. Abweichungen sind nur bei nied-
rigen Dichten zu ﬁnden, wo die gemessene Sinterrate von ZP gro¨ßer ist als es
das Modell durch Extrapolation der Geraden erwarten la¨sst. Diese erho¨hte
Sinterrate wurde bereits in Kap. 6.4.1 festgestellt und diskutiert.
In Abb. 6.2(b) sind die Geraden einer linearen Regression eingezeichnet,
von denen A und B bestimmt werden ko¨nnen. Die gemessene Korngro¨ße
von YZS bei 70%TD wurde zu G0 = 48 nm gemessen. Wird zudem γs
mit 1 J m−2 abgescha¨tzt, lassen sich fu¨r YZS die Ratenkonstanten D =
2, 2 · 10−36 m6 J−1 s−1 und D̂ = 1, 2 · 10−34 m6 J−1 s−1 bestimmen. Da bei
1120◦C fu¨r Korngrenzdiﬀusion D = ΩδbDb/(k ·1393 K) und fu¨r Oberﬂa¨chen-
diﬀusion D̂ = ΩδsDs/(k ·1393 K) gelten, lassen sich mit Ω, δb, δs fu¨r 3Y-TZP
aus Tab. 5.2 die Diﬀusionskonstanten Db(1120
◦C)= 1, 3 · 10−18 m2 s−1 und
Ds(1120
◦C)= 6, 7 · 10−17 m2 s−1 ﬁnden.
Simulationen, die in Kap. 5.2.2 vorgestellt wurden und den gesamten
Sintervorgang bei Dichten > 70%TD umfassten und nicht nur den iso-
thermen Teil, ergaben die in Tab. 5.2 tabellierten Diﬀusionskonstanten, die
bei 1120◦C Werte von Db(1120◦C)= 4, 0 · 10−19 m2 s−1 und Ds(1120◦C)=
1, 3 · 10−17 m2 s−1 annehmen.
Analog ergibt sich aus Abb. 6.2(b) mit G0 = 58 nm fu¨r ZP Db(1120
◦C)=
4, 2 · 10−19 m2 s−1 und Ds(1120◦C)= 8, 8 · 10−18 m2 s−1 verglichen mit
Db(1120
◦C)= 4, 9 · 10−19 m2 s−1 und Ds(1120◦C)= 1, 3 · 10−17 m2 s−1 fu¨r
monoklines ZrO2 aus Kap. 5.2.2. Tab. 6.1 fasst die aus der Auftragung in
Abb. 6.2 gefundenen und die aus den Simulationen ermittelten Diﬀusions-
konstanten zusammen.
Die fu¨r 3Y-TZP aus Abb. 6.2(b) gewonnenen Diﬀusionskonstanten sind
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um einen Faktor 3 (Db(1120
◦C)) beziehungsweise 5 (Ds(1120◦C)) gro¨ßer
als die aus Simulationen bestimmten. Fu¨r monoklines ZrO2 dagegen werden
Db(1120
◦C) und Ds(1120◦C) aus Abb. 6.2(b) um einen Faktor 0,7 bis 0,9
kleiner bestimmt als durch die Simulation. Die Auswertung nach Abb. 6.2(b)
basiert auf dem gleichen Sintermodell wie die Simulation. Wesentlicher Un-
terschied ist aber, dass die Simulation nicht auf isothermes Sintern einge-
schra¨nkt ist und Messdaten aus einem gro¨ßeren Dichtebereich auswerten
kann, was zu einer genaueren Bestimmung der Diﬀusionskonstanten fu¨hrt.
Die Auftragung in Abb. 6.2(b) stellt dennoch eine einfache Mo¨glichkeit dar,
Diﬀusionskonstanten aus Dilatometermessungen zu gewinnen. Der Fehler
dieser Methode wird nach den hier vorgestellten Messungen auf einen Fak-
tor 5 gescha¨tzt.
6.4 Mikrostrukturelle Modellannahmen
In Kap. 2.1.3 wurde bereits erla¨utert, dass die exakte Struktur eines Gefu¨ges
normalerweise nicht bekannt ist. Das den Simulationen zugrunde liegende
Sintermodell basiert auf einem Modellgefu¨ge, das aus monomodal großen
Ko¨rnern besteht, die auf einem kubisch raumzentrierten Gitter liegen. Die
hergestellten Pulverpackungen weichen sicher von den Modellvorstellungen
ab. Hinweise darauf werden in Kap. 6.4.1 diskutiert. In Kap. 6.4.2 werden
die mikrostrukturellen Modellannahmen anhand eines Vergleichs von simu-
lierten und gemessenen Korngro¨ßen beurteilt. In Kap. 6.4.3 wird der Einﬂuss
der anisotropen Schwindungen im Verbund auf die Mikrostruktur diskutiert.
6.4.1 Gemessene und simulierte Verdichtungen
Abb. 5.8 zeigt, dass gerade bei Dichten < 75%TD die simulierten Schwin-
dungsraten von YZS und ZP kleiner als die gemessenen sind. Da bei diesen
geringen Dichten die maximale Temperatur noch nicht erreicht ist, wa¨re
ein mo¨glicher Grund, dass die Aktivierungsenergie fu¨r Korngrenzdiﬀusion
zu hoch angesetzt wurde. Dadurch wu¨rde die simulierte Schwindungsrate
bei niedrigeren Temperaturen relativ zu der bei ho¨heren Temperaturen un-
terscha¨tzt werden. Deshalb wurden weitere Simulationen mit herabgesetzter
Aktivierungsenergie fu¨r Korngrenzdiﬀusion durchgefu¨hrt und D0b , D
0
s und
Qs erneut angepasst. Jedoch wurde keine bessere U¨bereinstimmung von si-
mulierten und experimentellen Dichten gefunden.
Mo¨glicherweise ﬁnden bei < 75%TD Kornumordnungen statt, die zu ei-
ner zusa¨tzlichen Schwindung fu¨hren, aber nicht vom Modell beschrieben wer-
den.
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6.4.2 Gemessene und simulierte Korngro¨ßen
Wa¨hrend die simulierten Verdichtungen und Kru¨mmungen gut mit den ge-
messenen u¨bereinstimmen, gibt das Sintermodell ein sta¨rkeres Kornwachs-
tum bei hohen Dichten vor, als gefunden wurde. Abb. 6.3 stellt die simu-
lierten Sinterpfade von YZS und ZP dar. Zum Vergleich sind Messdaten als
oﬀene Symbole hinzugefu¨gt. Die Anfangswerte bei 70%TD wurden ebenfalls
aus Messungen u¨bernommen.
Die simulierten Sinterpfade fu¨hren nah an den experimentellen Daten-
punkten vorbei. Die Messdaten mit Dichten u¨ber 95%TD sind an Proben
gemessen, die 8 h bei 1120◦C gesintert wurden. Die Simulation liefert am
Ende des gleichen Temperaturprogramms Korngro¨ßen, die deutlich u¨ber den
gemessenen liegen. Das starke, simulierte Kornwachstum wird mo¨glich durch
die verha¨ltnisma¨ßig schnelle simulierte Verdichtung fu¨r Dichten gro¨ßer als
75%TD. Dadurch erreichen der Simulation zufolge die Proben fru¨her als ex-
perimentell festgestellt das Endstadium des Sinterns (Abb. 5.8), wo starkes
Kornwachstum stattﬁndet.
Wa¨re dies der einzige Grund, so ließe er sich durch besser angepasste
Diﬀusionskonstanten oder Aktivierungsenergien beheben, was aber nicht ge-
lang.
1. Nach den Ergebnissen von Kap. 4.2.1 kann gerade bei hohen Dich-
ten ein Wechsel des Diﬀusionsmechanismus stattﬁnden, der die Korn-
wachstumsrate kontrolliert. Wenn bei niedrigeren Dichten noch die Po-
ren das Kornwachstum hemmen, wie fu¨r das verwendete ZrO2 heraus-
gefunden wurde, so kann die Mobilita¨t der kleiner werdenden Poren da-
zu nicht mehr ausreichen. In dem Fall wu¨rde fu¨r die untersuchten Ma-
terialien die intrinsische Korngrenzmobilita¨t Mb die Kornwachstums-
rate bestimmen. Das wu¨rde gerade bei hohen Dichten zu langsamer
wachsenden Ko¨rnern fu¨hren. In Kap. 5.2.2 wurde beschrieben, wie Mb
variiert wurde, um eine bessere U¨bereinstimmung von simulierten und
gemessenen Schwindungen von frei sinternden Proben zu erreichen. Es
war jedoch nicht mo¨glich, Mb so anzupassen, dass gleichzeitig das si-
mulierte Kornwachstum bei hohen Dichten und die Schwindungen der
Proben mit den experimentellen Daten u¨bereinstimmten.
2. Ein weiterer plausibler Grund fu¨r das U¨berscha¨tzen der Korngro¨ßen
liegt in dem vereinfachten Modellgefu¨ge, nach dem die Poren im End-
stadium fein verteilt sind, je eine in der Mitte der sechs quadrati-
schen Kontaktﬂa¨chen eines Korns zu seinen u¨berna¨chsten Nachbarn
(Abb. 2.3(c)). Realistische Gefu¨ge hingegen bestehen aus dichteren
und weniger dichten Bereichen. Wird angenommen, dass zu Beginn
des mittleren Sinterstadiums keine merkliche Kornumordnung mehr
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Abbildung 6.3: Simulierte Sinterpfade fu¨r (a) YZS und (b) ZP im Vergleich
zu den gemessenen Korngro¨ßen.
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stattﬁndet, ergeben sich keine großen Abweichungen zwischen leicht
inhomogenen und idealen Gefu¨gen. Das Verhalten eines realen, kom-
pakten Sinterko¨rpers la¨sst sich na¨herungsweise durch Mittelung u¨ber
die verschieden dichten Bereiche beschreiben.
3. Im Endstadium des Sinterns fu¨hren kleine, lokale Dichteﬂuktuationen
zu qualitativ verschiedenen Ergebnissen. In einem bereits vollsta¨ndig
verdichteten Bereich eines Gefu¨ges ist keine weitere Schwindung mehr
mo¨glich. Das makroskopische Verhalten des Sinterko¨rpers ergibt sich
dann nicht mehr aus der Mittelung u¨ber unterschiedlich dichte Teilbe-
reiche. Die weiteren Verdichtung von Bereichen mit restlicher Porosita¨t
erfordert entweder eine weitere Kornumordnung oder einen Material-
transport aus den dichten Bereichen in die Poren. In beiden Fa¨llen
werden die Diﬀusionspfade gegenu¨ber der vom Modell angenommenen
Mikrostruktur deutlich verla¨ngert. In der Simulation kann das dadurch
ausgeglichen werden, dass die Korngro¨ße u¨berscha¨tzt wird.
6.4.3 Mikrostrukturelle Anisotropie
In dem Sintermodell, das fu¨r die vorliegende Arbeit benutzt wurde, wer-
den isotrope Gefu¨ge angenommen (Kap. 2.2.6). Die Lo¨sungen fu¨r die Visko-
sita¨ten, die fu¨r kubisch geordnete Mikrostrukturen erhalten wurden, zeigen
zwar eine kubische Anisotropie, wurden aber u¨ber alle Raumrichtungen ge-
mittelt, um isotrope Lo¨sungen zu ergeben. Dies entspricht der Vorstellung,
dass ein sinternder Ko¨rper nicht vollsta¨ndig geordnet ist, aber aus kleineren
geordneten Bereichen besteht, die eine beliebige Ausrichtung besitzen.
Um zu testen, ob die verwendeten Substrate im Gru¨nzustand isotrop
sind, wurden Folien vor dem Entbindern mit 10 MPa bei 80◦C 3 min zu
3 mm dicken Platten gepresst. Daraus wurden Proben mit Abmessungen
von 3 mm x 3 mm x 9 mm ausgeschnitten. Mit herko¨mmlicher Dilatometrie
(Kap. 3.4) wurden an solchen frei sinternden Proben die Schwindungen in
allen Richtungen aufgezeichnet. Die Diﬀerenz der Schwindungen in verschie-
denen Richtungen betrug bei keiner Probe zu keiner Zeit mehr als 0,5% der
Anfangsla¨nge. Die Substrate schwinden nahezu isotrop.
Beim Siebdruck von ZP entstehen Scherspannungen, wenn die Paste
durch das Sieb gedru¨ckt wird. Mo¨glicherweise entsteht dadurch eine Ani-
sotropie der Dickschicht im Gru¨nzustand. Weder an der Dickschicht noch
an frei sinternden Proben, die aus der Paste hergestellt wurden, konnte das
u¨berpru¨ft werden. Das Ausgangspulver fu¨r ZP besteht jedoch aus weitge-
hend spha¨rischen Teilchen. Eine mo¨gliche Anisotropie der daraus hergestell-
ten Gru¨nko¨rper ist daher gering.
Die Dickschicht schwindet beim Kosintern aufgrund der biaxialen Ver-
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bundspannungen anisotrop. Zwischen 70%TD und Sinterende schwindet sie
zwischenzeitlich in lateraler Richtung um bis zu 4,8% der Anfangsla¨nge mehr
als in z-Richtung. Es ist anzunehmen, dass dadurch die Mikrostruktur ani-
sotrop wird. Allerdings kann ein Teil dieser mo¨glichen Anisotropie durch
Kornumordnung ausgeglichen werden, die gerade fu¨r nanokristalline Gefu¨ge
beobachtet wird [Che96b]. Was dadurch nicht ausgeglichen wird, fu¨hrt zu
einer Vera¨nderung der Kornform. Es steht zur Diskussion, ob eine solche
Anisotropie der Ko¨rner in der Dickschicht auch die Schwindungsraten deut-
lich beeinﬂusst. Aufgrund der kleinen Dehnungsdiﬀerenzen in verschiedene
Richtungen beim Kosintern wurde in der vorliegenden Arbeit angenommen,
dass die Dickschicht nahezu isotrop ist.
6.5 Grenzen des Modell-Ansatzes
6.5.1 Grenzen der kontinuumsmechanischen Beschrei-
bung
In Kap. 2.2.3 wurde bereits erla¨utert, dass ein kontinuumsmechanischer An-
satz des Sinterns nicht jedes einzelne Korn eines Gefu¨ges, sondern nur das
makroskopische Verhalten eines Ko¨rpers beschreibt. Statt der exakten Span-
nungszusta¨nde und Dehnungen jedes Punktes im Gefu¨ge werden nur gemit-
telte Werte betrachtet, die jedem Punkt im Ko¨rper zugeschrieben werden.
Durch die Mittelung ko¨nnen mit dem kontinuumsmechanischen Ansatz nur
Zusta¨nde und Prozesse beschrieben werden, die sich u¨ber viele Ko¨rner er-
strecken. Wenn der Sinterko¨rper in einer Dimension nur aus wenigen Ko¨rnern
besteht, gilt dieser Ansatz der Kontinuumsmechanik nicht.
Stech et al. [Ste00] untersuchte das Sinterverhalten von nanokristallinen
TiO2-Filmen mit 80 nm bis 140 nm Dicke auf einem steifen Substrat. Die
Verdichtung entsprach den kontinuumsmechanischen Voraussagen, solange
die Korngro¨ße kleiner war als die Filmdicke. Nachdem durch Kornwachstum
nur noch wenige Lagen von Ko¨rnern den Film bildeten, verlangsamte sich die
Verdichtungsrate erheblich, und es fand kein weiteres Kornwachstum statt.
Dieses Verhalten konnte von keinem kontinuumsmechanischem Sintermodell
beschrieben werden.
Die Dicke der in der vorliegenden Arbeit untersuchten Filme ist dagegen
mindestens das 70-Fache des gro¨ßten nach dem Sintern gemessenen Korn-
durchmessers. Ein kontinuumsmechanischer Ansatz ist also nach den Ergeb-
nissen von Stech et al. [Ste00] mo¨glich.
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6.5.2 Einﬂuss von Scherung
Das uniaxiale Pressen eines Sinterko¨rpers ohne Pressmatrix, das sogenannte
Sinterschmieden, ist vielfach als eine Methode untersucht worden, nanokri-
stallines Material zu verdichten (siehe Hague und Mayo [Hag97]). Die aufge-
brachte, uniaxiale Spannung besitzt eine isostatische Komponente, die sich
der Sinterspannung u¨berlagert und die Verdichtung beschleunigt. Daru¨ber
hinaus ist auch ein Einﬂuss der deviatorischen Spannungskomponente beim
Sinterschmieden auf die Verdichtung festgestellt worden; Poren, die deutlich
gro¨ßer sind als die Korngro¨ße, ko¨nnen durch Sinterschmieden verkleinert
werden, indem Ko¨rner durch Scherung in die großen Poren hinein gleiten
[Hag97, Hag99, Bou95]. Wenn ein nanokristalliner Gru¨nko¨rper herstellungs-
bedingt einen hohen Anteil solch großer Poren besitzt, wird seine Verdich-
tung auch durch Scherung beschleunigt.
Beim Sinterschmieden von nanokristallinem Y-TZP wurde dynamisches
Kornwachstum beobachtet [Hag97, Bou95], das sich dem vom Modell be-
schriebenen Kornwachstum (Kap. 2.2.6.4) u¨berlagert und im Endstadium
des Sinterns proportional zur Scherung des Materials ist. Dynamisches Korn-
wachstum wurde ferner bei Kriechversuchen an dichten Proben aus Y-TZP
festgestellt [Nie89], die ebenfalls Scherungen unterzogen wurden.
Die in der vorliegenden Arbeit untersuchten Proben haben den Simula-
tionen zufolge anisotrope Dehnungen mit 
z−
0 < 9, 5% erfahren. Außerdem
enthielten sie weniger als 1,5% Poren mit Durchmessern gro¨ßer als die Korn-
gro¨ße. Hague und Mayo [Hag97] konnten nur einen geringen Einﬂuss von
anisotropen Dehnungen mit 
z − 
0 bis zu 22% auf die Verdichtung großer
Poren in 3Y-TZP bei 1100◦C feststellen, obwohl diese großen Poren 35% des
gesamten Porenvolumens ausmachten. In den oben genannten Vero¨ﬀentli-
chungen wurden Proben untersucht, bei denen große Poren bis zu 20% des
Gesamtvolumens ausmachten. Deshalb wurden in der vorliegenden Arbeit
weder der Einﬂuss von Scherung auf das Schließen großer Poren noch dyna-
misches Kornwachstum beru¨cksichtigt.
6.5.3 Abweichungen von thermodynamisch stabilen Po-
renoberﬂa¨chen
Im verwendeten Sintermodell wird zuna¨chst angenommen, dass jeder Punkt
auf der Porenoberﬂa¨che die gleiche Kru¨mmung besitzt. Dazu muss Mate-
rial, das zur Oberﬂa¨che gelangt, schnell auf ihr verteilt werden. Wenn die
Oberﬂa¨chendiﬀusion deutlich langsamer ist als die Korngrenzdiﬀusion, erge-
ben sich Abweichungen von dieser thermodynamischen Gleichgewichtsform
der Poren. Material, das durch Korngrenzdiﬀusion an den Rand der Korn-
grenzen zu einer Pore gelangt, kann sich dann dort anha¨ufen und lokal die
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Kru¨mmung der Porenoberﬂa¨che und damit die Sintertriebkraft reduzieren.
Das tritt vor allem in den fru¨hen und mittleren Sinterstadien auf, wenn die
Diﬀusionswege entlang der Oberﬂa¨che lang und die entlang der Korngrenze
kurz sind.
Svoboda et al. [Svo95] zeigten, dass zwischen 70%TD und 90%TD die
Verdichtungsrate der Rate fu¨r den Fall thermodynamischer Gleichgewichts-
Oberﬂa¨chen entspricht, auch wenn die Porenform erheblich davon abweicht.
Nur die DiﬀusionskonstanteDb muss korrigiert werden, um der Verringerung










rb = Radius des kreisfo¨rmig angenommenen Sinterhalses
Fu¨r den Fall Ds  Db besitzen die Porenoberﬂa¨chen eine thermodynamisch
stabile Form und der ζ ist gleich 1.
Mit dem Korrekturfaktor nach Gl. 6.10 la¨sst sich die freie Sinterschwin-
dung auch fu¨r (ΩδsDs)/(ΩδbDb) = 0, 001 beschreiben [Svo95]. Das Verha¨lt-
nis der Diﬀusionskonstanten beim Sintern der Proben in der vorliegenden
Arbeit sind aus Abb. 6.1 zu entnehmen. Der Korrekturfaktor ist fu¨r die
gewa¨hlten Sintertemperaturen nahezu 1. Er wurde deshalb vernachla¨ssigt.
6.6 Anwendung des Sintermodells
6.6.1 Anpassung von Dehnungen und Dehnungsraten
Stimmen Simulation und Messung perfekt miteinander u¨berein, so sind ihre
Dehnungen und Dehnungsraten gleichzeitig angepasst. Weichen Simulati-
on und Experiment dagegen voneinander ab, so sind diese Abweichungen
im Allgemeinen fu¨r Dehnungen und ihre Raten unterschiedlich stark. Die
Frage tritt auf, was von beidem angepasst werden sollte. Das Sintermodell
besteht aus Diﬀerentialgleichungen fu¨r die Dehnungs- und Kornwachstums-
raten. Diese ha¨ngen aber selber wieder von der Dichte und damit der Sin-
terschwindung ab. Eine U¨bereinstimmung von simulierten und gemessenen
Sinterraten zu allen Zeitpunkten sagt noch nicht notwendigerweise etwas
daru¨ber aus, dass auch die Dichten richtig simuliert wurden. Dehnungen als
integrale Gro¨ßen enthalten mehr Informationen als ihre Raten. Daher wur-
den die Simulationen darauf angepasst, dass die simulierten Schwindungen
– nicht deren Raten – bei freiem Sintern mit den gemessenen gut u¨berein-
stimmen.
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Damit wurde der Nachteil in Kauf genommen, dass die Dehnungsraten
womo¨glich nicht zu allen Zeitpunkten miteinander u¨bereinstimmen, sondern
lediglich so um die gemessenen Werte herum liegen, dass sich die Abwei-
chungen in den Dehnungen ausgleichen.
In Kap. 5.2 sind die Simulationsergebnisse ausschließlich als ρ(t) darge-
stellt worden. Um weitere Sta¨rken und Schwa¨chen des Sintermodells festzu-
stellen, werden die Simulationsergebnisse in Abb. 6.4 und Abb. 6.5 zusa¨tzlich
so dargestellt, wie die Sintergleichungen sie angeben, als dichteabha¨ngige Ra-
ten.
Abb. 6.4 (a-c) zeigt die Schwindungsraten von frei sinternden Proben aus
Z18 (a), Z59 (b) und YZ29 (c) in Abha¨ngigkeit von der Dichte. In Abb. 6.5 (a-
b) ist das gleiche fu¨r YZS (a) und ZP (b) dargestellt.
Wesentliche Unterschiede ergeben sich zwischen verschiedenen Tempera-
turprogrammen. Bei Dichten u¨ber 91%TD sintern alle Proben YZS bei einer
einheitlichen Temperatur von 1120◦C, ZP bereits oberhalb von 86%TD. Die
unterschiedlichen Sinterraten fu¨r verschiedene Temperaturprogramme resul-
tieren fu¨r diese Dichten aus den unterschiedlichen Korngro¨ßen, so wie sie
gemessen und als Startwerte fu¨r die Simulation benutzt wurden. Diese Un-
terschiede werden gut von den Simulationen wiedergegeben. Man erkennt
jedoch, dass u¨ber weite Dichteintervalle die Simulation zu große Raten vor-
gibt. Dies ist ein Ausgleich fu¨r die eher unterscha¨tzten Raten bei Dichten
< 75%TD.
6.6.2 Einﬂuss der Schwerkraft auf die Kru¨mmung der
Verbunde
Die Verbunde wurden zur Untersuchung im optischen Dilatometer so auf
einen Untergrund gelegt, dass sie sich von ihm abheben, wenn sie eine
Kru¨mmung erfahren. Abb. 3.1(b) in Kap. 3.1.5 zeigt schematisch die Sei-
tenansicht eines Verbundes.
Sobald sich die Enden des Verbundes vom Untergrund abheben, wirkt
auf sie zusa¨tzlich zur Verbundspannung die Schwerkraft. Die Schwerkraft
wirkt einer Kru¨mmung entgegen.
Wenn nur die Mitte eines Verbundes auf dem Untergrund auﬂiegt, erzeu-





g ρtheor b h x dx. (6.11)
Hier bedeuten L = 25 mm die La¨nge des Verbundes, g = 9, 8 m s−2 die
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Abbildung 6.4: Gemessene und simulierte Schwindungsraten von (a) Z18,
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Abbildung 6.5: Gemessene und simulierte Schwindungsraten von (a) YZS
und (b) ZP.
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Erdbeschleunigung, ρtheor = 6 g cm
−3 die theoretische Dichte von ZrO2,
b = 4 mm die Breite und h = 0, 5 mm die Ho¨he des Verbundes.
Das Moment Mr, das die Verbundspannungen erzeugen, la¨sst sich aus
der Kru¨mmungsrate κ˙ und der Viskosita¨t Ev bestimmen. Nimmt man dazu
an, der Verbund sei homogen, so gilt die Abscha¨tzung:
Mr = Iκ˙Ev, (6.12)
wobei I = b h3/12 das Tra¨gheitsmoment des Querschnitts bezu¨glich der
Mittelebene des Verbundes bezeichnet. Da die Dickschicht du¨nn gegenu¨ber
dem Substrat ist und einen vernachla¨ssigbaren Einﬂuss auf die Schwindung
des Verbundes hat, wird κ˙Ev fu¨r das Substrat ausgewertet. Die Werte la-
gen bei allen untersuchten Verbunden jederzeit zwischen 1014 N m−3 und
1020 N m−3.
Nach Gl. 6.11 und Gl. 6.12 giltMr > 4, 2 N mMgrav = 5, 9·10−6 N m.
Der Einﬂuss der Gravitation auf die untersuchten Verbunde ist also ver-
nachla¨ssigbar.
6.6.3 Absolutwerte von Spannungen und Viskosita¨ten
Bei den hier vorgestellten Untersuchungen wurden keine bekannten Span-
nungen auf die Proben aufgebracht. Aus dem Schichtaufbau der Verbun-
de, wurden die Verbundspannungen errechnet. Ru¨ckwirkend wurde die Geo-
metriea¨nderung der Verbunde – ihre Schwindung und Kru¨mmung – unter
Einﬂuss der Verbundspannungen ermittelt. Die vorgestellten Lo¨sungen sind
selbst-konsistent und fu¨hren zu einer guten U¨bereinstimmung von voraus-
berechneten und gemessenen Geometriea¨nderungen der Verbunde. Doch sie
sind wegen des fehlenden Bezuges auf einen bekannten absoluten Spannungs-
wert nicht eindeutig. Mathematisch zeigt sich dies an der Form der linear-
viskosen Grundgleichung Gl. 2.18. Werden darin alle Spannungen und Visko-
sita¨ten um den gleichen Faktor vera¨ndert, so ergeben sich dennoch dieselben
Dehnungsraten.
Verha¨ltnisse von Spannungen und Viskosita¨ten sind von einem solchen
Faktor unabha¨ngig. Die Dehnungsrate 
˙f frei sinternder Proben ist selber
das Verha¨ltnis der Sinterspannung σs zum Dreifachen der Kompressionsvis-
kosita¨t Kv. Auch das Verha¨ltnis von Verbund- zu Sinterspannung σr/σs ist
von der Skalierung unabha¨ngig, wie durch Umformung von Gl. 2.61 deutlich
















f und νv ko¨nnen in einer beliebigen Ebene z im Verbund ausge-
wertet werden.
In der Mitte der untersuchten Substrate ist σr/σs immer kleiner als 1,9%.
Die Verbundspannungen haben somit keinen Einﬂuss auf das Sinterverhalten
des Substrats. In der Dickschicht wa¨chst σr/σs kurz vor t = 0 h auf 29% an,
was einen deutlichen Einﬂuss auf das Sinterverhalten bewirkt. Die isostati-
sche Gesamtspannung σm = 2/3 σr+ σs in der Dickschicht ist jedoch immer
noch negativ (Druckspannung). So ist es mo¨glich, dass trotz der positiven





In der vorliegenden Arbeit wurde das Sinterverhalten nanokristalliner Werk-
stoﬀverbunde und die Spannungszusta¨nde kosinternder Verbunde unter-
sucht. Dazu wurden nanokristalline Pulverrohstoﬀe aus Y-dotiertem und
undotiertem ZrO2 zu frei sinternden Folien und zu Schichtverbunden verar-
beitet. Ein optisches Dilatometer wurde konzipiert und aufgebaut, um die
Schwindung frei sinternder Proben sowie Schwindung und Kru¨mmung von
Verbunden zu messen.
Die experimentellen Daten wurden mit den Voraussagen eines kontinu-
umsmechanischen Modells verglichen, das die mikrostrukturelle Entwicklung
von nanokristallinem ZrO2 in den mittleren und spa¨ten Sinterstadien auch
unter komplexen Spannungszusta¨nden beschreiben kann.
Die Arbeit beleuchtete drei aufeinander aufbauende Fragestellungen:
Wie entwickelt sich die Mikrostruktur unterschiedlich feiner, kri-
stalliner Werkstoﬀe beim Sintern?
Dem Modell zufolge nimmt die Korngro¨ße im mittleren Sinterstadium nur
wenig zu. In allen berechneten Fa¨llen, bei denen nach 640 min isothermem
Sintern Dichten u¨ber 95%TD erreicht wurden, nahm die Korngro¨ße zwischen
70%TD und 90%TD maximal um einen Faktor 2,5 zu. Es wurde gezeigt, dass
die vero¨ﬀentlichten Sinterpfade nanokristalliner Werkstoﬀe die Simulationen
der vorliegenden Arbeit besta¨tigen, wenn man die gemessenen Korngro¨ßen
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durch die Korngro¨ße bei 70%TD, dem Beginn des mittleren Sinterstadiums,
normiert.
Nanokristalline Pulver agglomerieren ha¨uﬁg und erfahren dadurch ein
starkes Kornwachstum, das ihren technischen Nutzen herabsetzt und die
vollsta¨ndige Verdichtung verhindern kann. Um zu ermitteln, in wie weit
durch eine Verbesserung der Gru¨nko¨rperherstellung ein geringeres Korn-
wachstum beim Sintern nanokristalliner Werkstoﬀe zu erwarten ist, wurden
die Sinterpfade von ideal aufgebauten Gefu¨gen fu¨r verschiedene Korngro¨ßen
im Gru¨nzustand berechnet. Die Sintertemperatur wurde der jeweiligen Korn-
gro¨ße so angepasst, dass nach 640 min isothermem Sintern keine weitere
Verdichtung ohne gleichzeitiges, starkes Kornwachstum mo¨glich war.
Bei einer solchen Anpassung der Sintertemperatur kann mit feineren Roh-
stoﬀen maximal die gleiche Enddichte erreicht werden wie mit gro¨beren Roh-
stoﬀen, wenn Oberﬂa¨chendiﬀusion das Kornwachstum bestimmt. Wenn da-
gegen die intrinsische Korngrenzmobilita¨t das Kornwachstum kontrolliert,
ko¨nnen feinere Gefu¨ge ho¨here Enddichten erreichen, wa¨hrend grobe Gefu¨ge
auch nach beliebig langem Sintern nicht vollsta¨ndig verdichten, weil ihre
Korngro¨ße schon vorher unendlich groß wird.
Mit dem Sintermodell wurde bestimmt, unter welchen Bedingungen die
intrinsische Korngrenzmobilita¨t oder die Oberﬂa¨chendiﬀusion die Korn-
wachstumsrate bestimmen. Mit abnehmender Korngro¨ße, zunehmender
Dichte und zunehmendem Verha¨ltnis von Korngrenzmobilita¨t zur Raten-
konstante der Oberﬂa¨chendiﬀusion werden die Poren mobiler, und die Ober-
ﬂa¨chendiﬀusion verliert an Einﬂuss auf das Kornwachstum.
Welche Geometriea¨nderungen erfahren sinternde, nanokristalli-
ne Werkstoﬀe?
Fu¨r das untersuchte ZrO2 bestimmt trotz der kleinen Korngro¨ße Ober-
ﬂa¨chendiﬀusion das Kornwachstum. Proben aus undotiertem ZrO2 mit Korn-
gro¨ßen von 18 nm und 59 nm bei 70%TD und aus 3Y-TZP mit 29 nm wurden
bei Temperaturen zwischen 1000◦C und 1100◦C frei gesintert und ihre Ver-
dichtung mit den Ergebnissen von Simulationen verglichen. Nach einer An-
passung der Diﬀusionskonstanten fu¨r Korngrenz- und Oberﬂa¨chendiﬀusion
sowie der zugeho¨rigen Aktivierungsenergien fu¨r beide Materialien wich die
simulierte Dichte von der gemessenen nie um mehr als 8%TD und meist we-
niger als 2%TD ab. Die Gro¨ßenordnung der gefundenen Diﬀusionskonstanten
stimmt mit Literaturwerten u¨berein. Die U¨bereinstimmung von simulierten
und experimentellen Sinterschwindungen konnte nur unter der Annahme er-
reicht werden, dass der Einﬂuss der intrinsischen Korngrenzmobilita¨t auf das
Kornwachstum vernachla¨ssigbar ist.
Nachdem die Diﬀusionskonstanten der beiden Materialien einmal fu¨r frei-
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es Sintern angepasst waren, konnten die Verdichtung von frei sinternden Pro-
ben sowie die Schwindung und die Kru¨mmung von kosinternden Verbunden
mit unterschiedlichen Korngro¨ßen, Schichtdicken und Temperaturprogram-
men vorausberechnet werden.
Eine Paste aus undotiertem ZrO2 und eine Folie aus 3Y-TZP wurden zu
Proben verarbeitet, die mit 50 K/h und 600 K/h geheizt und bei 1120◦C frei
gesintert wurden. Je gro¨ßer die Heizrate war, desto feiner war das Gefu¨ge bei
70%TD und ho¨heren Dichten. Die Korngro¨ßen betrugen zwischen 44 nm und
58 nm fu¨r die Proben aus 3Y-TZP und zwischen 48 nm und 76 nm fu¨r die
Proben aus undotiertem ZrO2. Sie wurden als Startwerte fu¨r die Simulatio-
nen benutzt. Die vorausberechneten Dichten stimmten mit den gemessenen
bei beiden Materialien, allen Korngro¨ßen und allen Heizraten jederzeit in-
nerhalb von 7%TD, meistens innerhalb von 3%TD u¨berein.
Welche Geometriea¨nderungen erfahren kosinternde, nanokristal-
line Werkstoﬀverbunde, und welche Verbundspannungen treten
auf?
Mit derselben Paste und derselben 3Y-TZP-Folie wurden durch Siebdruck
Schichtverbunde hergestellt und unter denselben Temperaturprogrammen
gesintert. Die Dicke der Druckschicht betrug entweder 13 µm oder 44 µm,
die der Folie 460 µm.
Durch das Kosintern entstanden keine Scha¨digungen der Verbunde. Der
Einﬂuss der Dickschicht auf die Schwindung des Substrats war sowohl den
Messungen als auch den Simulationen zufolge vernachla¨ssigbar. Die Messun-
gen und die Simulationen ergaben sehr a¨hnliche Korngro¨ßenentwicklungen
der Schichten bei freiem Sintern und Kosintern.
Die Kru¨mmung nahm na¨herungsweise proportional mit der Dicke des
Films zu, hing aber wenig von der Heizrate ab. Daraus folgt, dass die
Kru¨mmung durch eine Anpassung des Temperaturprogramms nicht opti-
miert werden kann. Fu¨r Verbunde mit 44 µm dicken Filmen betrugen die
Kru¨mmungen bis zu 70 m−1. Der Messfehler betrug 5 m−1. Die simulierten
Kru¨mmungen wichen von den gemessenen fu¨r alle Schichtdicken, Tempera-
turprogramme und Zeiten weniger als 15 m−1 ab.
Die Simulation lieferte die Spannungszusta¨nde und Viskosita¨ten der
Schichten im Verbund. Die Sinterspannungen nehmen Werte zwischen
-30 MPa und -265 MPa an und werden zu Beginn des Endstadiums ma-
ximal. Die Verbundspannungen in der Dickschicht betragen bis zu 23% der
Sinterspannung und a¨ndern sich wenig mit der Dicke der Schicht. Im Substrat
sind die Verbundspannungen proportional zur Dicke der Dickschicht, aber
vernachla¨ssigbar klein gegenu¨ber der Sinterspannung. Die Verbundspannun-
gen sind umso kleiner, je gro¨ßer die Heizrate ist.
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Die vorgestellten Untersuchungen waren Teil eines Projektes zur Verwen-
dung nanokristalliner Rohstoﬀe fu¨r Mehrschichtsysteme. Im Rahmen die-
ses Projektes trug die vorliegende Arbeit dazu bei, einen funktionsfa¨higen
Kohlenwasserstoﬀ-Sensor fu¨r Automobilanwendungen herzustellen.
7.2 Ausblick
Die vorgestellte Analyse der Spannungen in sinternden Verbunden aus nano-
kristallinem ZrO2 kann auf andere Werkstoﬀsysteme erweitert werden. Dazu
mu¨ssen gegebenenfalls in dem benutzten Sintermodell andere Sintermecha-
nismen beru¨cksichtigt werden. Interessant ist vor allem die Einbeziehung von
Volumendiﬀusion, die das Sintern grober Gefu¨ge dominieren kann, sowie das
Flu¨ssigphasensintern, das fu¨r die Herstellung von Mikrohybrid-Substraten
bedeutsam ist.
Die vorliegende Arbeit beschra¨nkte sich auf die Analyse eindimensional
strukturierter Verbunde. Die gleiche Methode kann aber auch auf komplexere
Geometrien u¨bertragen werden, wenn die konstitutiven Sintergleichungen in
einen Finite-Elemente-Algorithmus integriert werden.
In Fortsetzung dieser Arbeit ko¨nnen die Verbundspannungen mit den
Festigkeiten der kosinternden Schichten verglichen werden, um Schadens-
ursachen zu ergru¨nden. Mo¨gliche Wege zur Vermeidung der Scha¨digungen
durch die geeignete Wahl von Temperaturprogramm, Material und Schicht-
dicken ko¨nnen in Simulationen einfach getestet und auf ihre Wirkung in
dem komplexen Zusammenspiel der sich gegenseitig beeinﬂussenden Schich-
ten untersucht werden.
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